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mensetzung	 abhängig	 sind.	 Aufgrund	 der	 Schwierigkeit	 der	 experimentellen	 Bestimmung	
wurden	beide	Größen	rechnerisch	anhand	geeigneter	Modelle	bestimmt	und	im	Falle	der	Vis‐






























Auflösungs‐	 und	Wiederausfällungsprozess,	 der	 durch	 die	 anwesende	 Schmelzphase	 ent‐






der	Mikrostruktur	des	korrodierten	Materials,	 als	 auch	 in	der	Phasenabfolge	und	der	Ele‐
mentverteilung	des	ZrO2‐Materials	und	der	Schmelzphase.	Die	Untersuchungen	ergaben	erste	
Anzeichen	 einer	 Korrosionsbeeinflussung	 durch	 den	 absoluten	 Stabilisatorgehalt	 und	 der	
Schmelzviskosität.	
Die	 weiterführenden	 Tiegeltests	 mit	 den	 verschiedenen	 Material‐Schmelz‐Kombinationen	
bestätigten	die	zuvor	vermutete	Korrosionsabhängigkeit	durch	den	Stabilisatorgehalt.	Des	
Weiteren	 konnte	 eine	 Korrosionsbeeinflussung	 durch	 den	 Stabilisatortyp,	 die	 ZrO2‐Korn‐
größe,	die	intergranulare	Porosität	sowie	die	Viskosität	und	Basizität	nachgewiesen	werden.	
Die	Grundlage	für	ein	verschleißfestes,	korrosionsbeständiges	ZrO2‐Material	im	Kontakt	zu	

























toren	 und	 deren	 Einfluss	 auf	 die	 ZrO2‐Korrosion	 analysiert	 werden.	 Dabei	 wird	 die	


































°C;	K	 	 	 	 Temperatur	
mm;	µm;	nm,	Å	 	 Distanz	
bar;	mbar;	kp;	N/m²	 	 Druck	(Kilopond)	
cm³	 	 	 	 Volumen	
h;	min;	sec	 	 	 Zeit	
kV;	keV;	meV	 	 	 Spannung	(elektr.)	
mol%	 	 	 	 Molprozent	
nA	 	 	 	 Stromstärke	
wt%	 	 	 	 Gewichtsprozent	
cm‐1	 	 	 	 Raman‐Shift	
Hz	 	 	 	 Frequenz	(Hertz)	
As/Vm		 	 	 elekt.	Feldkonstante	
C	 	 	 	 elektr.	Ladung	(Coulomb)	
kk	 	 	 	 Frequenzshift	(Kilokaiser)	
Pa·s;	P	 	 	 	 Viskosität	(Poise)	
mN∙m‐1	 	 	 Oberflächenenergie	
l/h	 	 	 	 Volumenstrom	
	
	
[ss]	 	 	 	 Solid	Solution	
$	 	 	 	 Währung	(Dollar)	
12Y‐ZrO2	 	 	 12	mol%	Y2O3‐stabilisiertes	ZrO2	
3Y‐TZP	 	 	 3	mol%	Y2O3‐stabilisiertes	TZP	
3Y‐ZrO2	 	 	 3	mol%	Y2O3‐stabilisiertes	ZrO2	




8Y‐ZrO2	 	 	 8	mol%	Y2O3‐stabilisiertes	ZrO2	





a	 	 	 	 Säuren	(acids)	(Kontext:	Basizität)	
A	 	 	 	 Erweichungspunkt	(Kontext:	HTM)	
ALM	(RLM)	 	 	 Auflichtmikroskopie	(Reflected	Light	Microscopy)	
AM‐Phase	 	 	 Phase	bestehend	aus	Al2O3	und	MgO	
ATZ	 	 	 	 Alumina		verstärkes	Zirconia	(Alumina	Toughened	Zirconia)	
B	 Parameter	zur	Beschreibung	der	Viskosität	(Kontext:	Viskosi‐
tät)	
b	 	 	 	 Basen	(Kontext:	Basizität)	
B	 	 	 	 Sphärenpunkt	(Kontext:	HTM)	
BO	 	 	 	 Bindendes	O2‐‐Ion	(bridging	oxygen	ion)	
BSE	 Backscattered	Electrons	(Aufnahmemodus	in	der	Rasterelekt‐
ronenmikroskopie)	
c	 	 	 	 Gitterkonstante	(Kontext:	Kristallographie)	
c	 	 	 	 Lichtgeschwindigkeit	
c	 	 	 	 Konzentration	(Kontext:	Diffusion)	
C	 	 	 	 Halbkugelpunkt	(Kontext:	HTM)	
C/S	bzw.	Cfrei/S	 CaO/SiO2‐Verhältnis	bzw.	Verhältnis	von	 freiem,	ungebunde‐
nem	CaO	zu	SiO2	(Kontext:	Basizität)	
C0	 Aktuelle	 Konzentration	 eines	 Stoffes	 in	 der	 freien	 Schmelze	
(Kontext:	Noyes–Whitney‐Gleichung)	
CAS	 	 	 	 Schmelze	des	Systems	CaO‐Al2O3‐SiO2	
CCD	 	 	 	 Charge‐Coupled‐Device	
Cm	 	 	 	 m‐ZrO2‐Phasenanteil	in	[%]	




CMAS+	 Schmelze	 des	 Systems	 CaO‐MgO‐Al2O3‐SiO2	 plus	 weitere		
Metalloxide	
CMASs		 	 	 Beide	CMAS‐Schmelzen	
CS	 Sättigungskonzentration	 eines	 Stoffes	 in	der	 Schmelze	 (Kon‐
text:	Noyes–Whitney‐Gleichung)	
CSZ	 	 	 	 Calcium‐stabilisiertes	ZrO2	
CVD	 	 	 	 Chemical	Vapor	Deposition	
c‐ZrO2	 	 	 	 Kubisches	(cubic)	Zirconia	





D	 	 	 	 Fließpunkt	(Kontext:	HTM)	
D	 	 	 	 Diffusionskoeffizient	(Kontext:	Diffusion)	
D	 	 	 	 Diffusionskonstante	(Kontext:	Noyes–Whitney‐Gleichung)	
DC	 	 	 	 Kapillardurchmesser	
DLM	(TLM)	 	 	 Durchlichtmikroskopie	(Transmited	Light	Microscopy)	
e	 	 	 	 Elementarladung	
E	 	 	 	 Aktivierungsenergie	
e0	 	 	 	 elektrische	Feldkonstante	
Ebin	 	 	 	 Bindungsenergie	
EB‐PVD		 	 	 Elektron	Beam	Physical	Vapor	Deposition	
EBSD	 	 	 	 Electron	Backscatter	Diffraction	
EDS	(EDX)	 	 	 Energiedispersive	Spektroskopie	
E‐Modul	 	 	 Elastizitätsmodul	
EMP(A)	 Elektronenstrahlmikrosonde(nanalyse)	 bzw.	 Elektronenmik‐
rostrahlsonde(nanalyse)	
EXAFS	 	 	 	 Extended	X‐ray	Absorption	Fine	Structure	
F	 	 	 	 Korrekturfaktor	(Kontext:	Clarke	&	Adar‐Modell)	




FSZ	 	 	 	 Fully	Stabilized	Zirconia	
FWHM		 	 	 Halbwertsbreite	(engl.	full	width	at	half	maximum)	
FZY	 	 	 	 spezifische	Herstellerbezeichung	(Friatec)	für	YSZ	
g	 	 	 	 Erdbeschleunigung	
GADDS		 	 	 General	Area	Diffraction	Detection	System	
GTS	 	 	 	 Gieß‐Technische‐Sonderkeramik	(Hersteller)	
h	 	 	 	 Planck´sche	Wirkungsquantum	
H	 	 	 	 Höhe	
HTM	 	 	 	 Erhitzungsmikroskop	(High	Temperature	Microscope)	
ηcorr	 	 	 	 Viskosität	korrigiert	nach	MILLS	
ηOB	 Berechnete	 Viskosität	 basierend	 auf	 der	 optischen	 Basizität	
nach	MILLS	
ηUrbain	 	 	 	 Viskosität	nach	URBAIN	
IC	 	 	 	 Ionensauerstoffparameter	(Kontext:	SiO2‐Netzwerk)	
i	 	 	 	 Grad	der	ionischen	Bindung	(Kontext:	Ionische	Bindung)	
IBU10Mg	 	 	 Probenbezeichung	für	10	mol%	MSZ	der	Firma	IBUtec	
IBU3Y	 	 	 	 Probenbezeichung	für	3	mol%	YSZ	der	Firma	IBUtec	
ICSD	 	 	 	 Inorganic	Crystal	Structure	Database	
Im181	 	 	 	 Integrale	Intensität	der	monoklinen	181	cm‐1‐Bande	
Im192	 	 	 	 Integrale	Intensität	der	monoklinen	192	cm‐1‐Bande	
It148	 	 	 	 Integrale	Intensität	der	tetragonalen	148	cm‐1‐Bande	
It264	 	 	 	 Integrale	Intensität	der	tetragonalen	264	cm‐1‐Bande	
J	 	 	 	 Teilchenstromdichte	(Kontext:	Diffusion)	
k	 	 	 	 Kraftkonstante	
k	 Konstante	(Kontext:	Noyes–Whitney‐Gleichung	nach	KOTO	&	
ARAKI)	
KL	 	 	 	 Kathodolumineszenz	
KLM	 	 	 	 (opt.)	Kathodolumineszenzmikroskopie	
kt	 	 	 	 Porenkontinuität	




L	 	 	 	 Infiltrationstiefe	
Lαx	 	 	 	 charakteristische	Röntgenlinien	
m	 Konstante	(Kontext:	Noyes–Whitney‐Gleichung	nach	KOTO	&	
ARAKI)	
m*	 	 	 	 Reduzierte	Masse	(Kontext:	Harmonischer	Oszillator)	
m1	 	 	 	 Trockengewicht	(Kontext:	Dichtebestimmung)	
m2	 	 	 	 Unterwassergewicht	(Kontext:	Dichtebestimmung)	
m3	 	 	 	 Tränkungsgewicht	(Kontext:	Dichtebestimmung)	
M10Y	 	 	 	 Probenbezeichung	für	10	wt%	YSZ	der	Firma	Metoxit	
Melox8Y	 	 	 Probenbezeichung	für	8	mol%	YSZ	der	Firma	Melox	
MS‐Phase	 	 	 Phase	bestehend	aus	MgO	und	SiO2	
MSZ	 	 	 	 Magnesium‐stabilisiertes	ZrO2	
mY	 	 	 	 Atommasse	von	Yttrium	
mZr	 	 	 	 Atommasse	von	Zirconium	
m‐ZrO2		 	 	 monoklines	Zirconia	
n	 	 	 	 Anzahl	der	O‐Atome	pro	Oxid	(Kontext:	Optische	Basizität)	
n	 	 	 	 Amphotere	(neutral)	(Kontext:	SiO2‐Netzwerk)	
n	 	 	 	 Stoffmengenanteil	
n.b.	 	 	 	 nicht	bestimmt	bzw.	nicht	bestimmbar	
NAS	 	 	 	 Schmelze	des	Systems	Na2O‐Al2O3‐SiO2	
NBO	 	 	 	 Nicht‐bindendes	O2‐‐Ion	(non‐bridging	oxygen	ion)	
NBO/T		 	 	 NBO	per	tetrahedrally	coordinated	Ions	
NS	 	 	 	 Schmelze	des	Systems	Na2O‐SiO2	
ØA	 	 	 	 Außendurchmesser	der	Tiegel	
ØI	 	 	 	 Innendurchmesser	der	Tiegel	
p	 	 	 	 Druck	
Pges	 	 	 	 Gesamtporosität	
Pgeschl	 	 	 	 geschlossene	Porosität	




pO²⁻	 	 	 	 Partialdruck	der	O2‐‐Ionen	
Poff	 	 	 	 offene	Porosität	
PSZ	 	 	 	 Partially	Stabilized	Zirconia	
PVD	 	 	 	 Physical	Vapor	Deposition	
q	 	 	 	 Ionenladung	multipliziert	mit	der	Elementarladung	(z·e)	
Q	 	 	 	 4‐NBO/T	
r	 	 	 	 Ionenradius	
R	 	 	 	 Gaskonstante	
R	 Formfaktor	als	Maß	für	die	Abweichung	von	einem	Halbkreis	
(Kontext:	HTM)	
rC	 	 	 	 Kationenradius	(Kontext:	SiO2‐Netzwerk)	
re	 	 	 	 Äquilibriumsradius	(Kontext:	Benetzungswinkel)	
REE	 	 	 	 Rare	Earth	Elements	
REM	(SEM)	 	 	 Rasterelektronenmikroskop	(Scanning	Electron	Microscope)	
RFA		 	 	 	 Röntgenfluoreszenzanalyse	
µ‐RFA	 	 	 	 Mikrofokussierende	Röntgenfluoreszenzanalyse	
rO	 	 	 	 Radius	des	Sauerstoffions	
rt	 	 	 	 Schmelztropfenradius	nach	Zeit	t	
RT	 	 	 	 Raumtemperatur	
rX‐Y	 	 	 	 Abstand	zweier	benachbarter	Ionen	X,Y	mit	Radius	rX	bzw.	rY	
r‐ZrO2	 	 	 	 rhomboedrisches	Zirconia	
S	 	 	 	 Spreitdruck	(Kontext:	Oberflächenspannung)	
S	 	 	 	 Sinterbeginn	(Kontext:	HTM)	
S°25°C	 	 	 	 Entropie	
SC	 	 	 	 Einkristall	(Single	Crystal)	der	Firma	MTICorp	
SE	 	 	 	 Sekundärelektronen	
SG10Mg	 	 	 Probenbezeichung	für	10	mol%	MSZ	der	Firma	Saint	Gobain	
SG3Y	 	 	 	 Probenbezeichung	für	3	mol%	YSZ	der	Firma	Saint	Gobain	




t	 	 	 	 Zeit	
T	 	 	 	 Temperatur	
t´´‐ZrO2	bzw.	c´‐ZrO2	 	 nichttransformierbares	t‐ZrO2	mit	c/a=1	
t´‐ZrO2	 	 	 	 nichttransformierbares	t‐ZrO2	mit	c/a>1	
t0	 	 	 	 Experimentelle	Verzögerungszeit	
T0(c/t)	 	 	 	 Umwandlungsgrenze	ct	mit	ΔG=0	
T0(t/m)	 	 	 	 Umwandlungsgrenze	tm	mit	ΔG=0	
T8Y	 	 	 	 Probenbezeichung	für	8	mol%	YSZ	der	Firma	Tosoh	
TBC	 	 	 	 Thermische	Schutzschicht	(Thermal	Barrier	Coating)	
TEM	 	 	 	 Transmissionselektronenmikroskopie	
Tg	 	 	 	 Glaspunkt	(Übergang	von	Schmelze	in	Glasphase)	
Tliq	 	 	 	 Schmelzpunkt	
TLM	 	 	 	 Auflichtmikroskopie	(Transmitted	Light	Microskopy)	
TZP	 	 	 	 Tetragonal	Zirconia	Polycrystals	
t‐ZrO2	 	 	 	 tetragonales	Zirconia	
UCM100‐300	 Probenbezeichung	für	10	mol%	CSZ	der	Firma	UCM	mit	unter‐
schiedlicher	Korngrößenverteilung	100,	200	und	300	
V	 	 	 	 Volumen	
ṽ	 	 	 	 Wellenzahl	
VFT	 	 	 	 Vogel‐Fulcher‐Tammann‐Gleichung	
Vges	 	 	 	 Gesamtvolumen	
WA	 	 	 	 Adhäsionsarbeit	
WASL	 	 	 	 Adhäsionsarbeit	zwischen	flüssiger	und	fester	Phase	
WDS	(WDX)	 	 	 Wellenlängendispersive	Spektroskopie	
WKL	 	 	 	 Kohäsion	der	Flüssigphase	
x	 	 	 	 Wegstrecke	(Kontext:	Diffusion)	
x	auch	X	 	 	 Molanteile	(Kontext:	Stoffmengen)	
X	 	 	 	 Korrosionsrate	(Kontext:	Noyes–Whitney‐Gleichung)	




µ‐XRD²		 	 	 Mikrofokussierende,	ortsaufgelöste	Röntgenbeugung	
YAG	 	 	 	 Yttrium‐Aluminium‐Granat	
YA‐Phase	 	 	 Phase	bestehend	aus	Y2O3	und	Al2O3	
YS‐Phase	 	 	 Phase	bestehend	aus	Y2O3	und	SiO2	
YSZ	 	 	 	 Yttrium‐stabilisiertes	Zirconia	
z	 	 	 	 Ionenvalenz	
ZAF	 Matrixkorrektur	der	Röntgenintensität	bei	EMPA	(Z=Ordungs‐
zahl,	A=Absorption,	F=Fluoreszenz)	
α,	β	 	 	 	 Gewichtungsfaktoren	(Kontext:	Bindungsenergie)	
γA,	γB	 	 	 	 basizitätsmoderierende	Parameter	
γLV	 Grenzflächenenergie	 zwischen	 flüssiger	 und	 gasförmiger	
Phase	
γSL	 	 	 	 Grenzflächenenergie	zwischen	fester	und	flüssiger	Phase	
γSV	 	 	 	 Grenzflächenenergie	zwischen	fester	und	gasförmiger	Phase	
Δ	 Differenzwert	zum	ursprünglichen	Material‐Schmelz‐Kontakt	
(Δ>0	Quellung;	Δ<0	Abtrag)	
ΔGReak	 	 	 	 Gibbs´sche	Reaktionsenergie	
ΔHf	25°C		 	 	 Standardbildungsenthalpie	
δt‐ZrO2	 	 	 t‐ZrO2‐Phasenanteil	in	[%]	(δt‐ZrO2=100‐Cm)	
Δν	 	 	 	 Frequenzshift	in	[kk]	
Δω	 	 	 	 Raman‐Shift	
ε	 	 	 	 Permitivität	
η	 	 	 	 Viskosität	
Θ	 	 	 	 Beugungswinkel	(Kontext:	XRD)	
θ	 	 	 	 Benetzungswinkel	(Kontext:	HTM)	
ι	 	 	 	 Tracer‐Ion‐abhängige	Konstante	(Kontext:	Optische	Basizität)	
ϊX	 Verhältnis	 von	Kation	X	 zu	den	Enthaltenen	O2‐‐Ionen	 (Kon‐
text:	Optische	Basizität)	
κ	 Parameter	 zur	 Beschreibung	 des	 Metallionenumfelds	 (Kon‐
text:	Optische	Basizität)	




Λ	 	 	 	 optische	Basizität	nach	DUFFY	&	INGRAM	
Λcorr	 	 	 	 nach	MILLS	korrigierte	optische	Basizität	
Λnew	 	 	 	 Neue	optische	Basizität	nach	SHANKAR	et	al.	
ν	 	 	 	 Frequenz	
π	 	 	 	 Kreiszahl	
πe	 	 	 	 Gleichgewichtsdruck	zwischen	Monolage	und	Tropfen	
ρL	 	 	 	 Dichte	Flüssigphase	(i.d.R.	Wasser)	
ρR	 	 	 	 Rohdichte	
ρS	 	 	 	 scheinbare	Feststoffdichte	
σ	 	 	 	 Standardabweichung	
ς	 	 	 	 polarisierte,	einatomige	Anionen	(Kontext:	Optische	Basizität)	
ς´	 unpolarisierte,	einatomige	Anionen	(Kontext:	Optische	Basizi‐
tät)	
σL	bzw.	σLV	 	 	 Oberflächenspannung	(flüssig)	
σL	i	 	 	 	 Oberflächenspannungsparameter	der	Komponente	i	
σS	 	 	 	 Oberflächenenergie	(fest)	
χC	 	 	 	 Elektronegativität	Kation	(Kontext:	Ionische	Bindung)	
χO	 	 	 	 Elektronegativität	Sauerstoff	(Kontext:	Ionische	Bindung)	
ψ	 Jørgensen	Zahl	(Parameter	zur	Beschreibung	des	Ligandenum‐
felds)	(Kontext:	Optische	Basizität)	
ω	 	 	 	 offene	Porosität	(Kontext:	Dichtebestimmung)	
ߦ	 	 	 	 nephelauxische	Parameter	(Kontext:	Optische	Basizität)	






























































































































































satzgebiete	 der	 verschiedenen	 ZrO2‐MxO(2x‐1)	 Verbindungen	 sind	 sehr	 unterschiedlich	 und	
weitgestreut	 und	 reichen	 von	 Niedertemperaturanwendungen	 über	 moderate	 bis	 hin	 zu	
Hochtemperatureinsätzen.	Somit	ist	der	Werkstoff	ZrO2	so	weit	verbreitet	und	vielseitig	wie	



























zirconia,	kurz	PSZ)	und	 teilweise	auch	vollstabilisierte	 (engl.	 fully	stabilized	zirconia,	kurz	








tische	 Schmelzen.	 Viele	Arbeiten	beschäftigen	 sich	mit	 der	Untersuchung	von	Korrosions‐
wechselwirkungen	zwischen	der	TBC‐Schicht	und	diesen	Schmelzen[22,	23,	26],	da	sie	in	Zeiten	
des	erhöhten	Flugaufkommens	in	Kombination	mit	vulkanischen	Eruptionen	aber	auch	mit	












den	 Industrie	 im	Bereich	Hochtemperaturanwendung	 gezielt	 für	 besonders	 beanspruchte	













tenz	aufweisen[32]	und	günstiger	 in	der	Anschaffung	 sind	als	das	 teurere	Y2O3‐stabilisierte	
ZrO2.	Aufgrund	der	weit	verbreiteten	Anwendung	 ist	die	Schmelzkorrosion	von	MgO‐	und	
CaO‐stabilisierten	ZrO2‐Materialien	bereits	weitreichend	erforscht	und	in	der	Literatur	mit	


































































chenspannung	 der	 Schmelze	 σLV	 fließen	 ebenfalls	 in	 ihr	 Modell	 ein.	 Die	 zeigt,	 dass	 die	
Schmelzseitigen	Faktoren	wichtige	Größen	im	Korrosionsprozess	darstellen.	Diese	Einfluss‐






































































































lumenzunahme	 von	 ca.	 5	%,	was	 zur	 Ausbildung	 von	materialinternen	 Spannungen	 führt.	
Diese	führen	zu	Rissbildungen	und	schließlich	zum	Versagen	des	gesamten	Werkstoffs/Bau‐
teils.	Deshalb	ist	es	von	großem	Interesse	diese	Phasentransformation	zu	unterbinden	oder	

























































Gl.	1.1‐2	 	 	 ܼݎܱଶ ൅ ݔܯܱ݃ ்௘௠௣.ሳልልሰ ܼݎଵି௫ܯ݃௫ܱଶି௫	
	
Gl.	1.1‐3	 	 	 ܼݎܱଶ ൅ ݔ ଶܻܱଷ ்௘௠௣.ሳልልሰ ܼݎଵିଶ௫ ଶܻ௫ܱଶିଵ.ହ௫	
	




































(P42/nmc)	 und	 die	 c‐ZrO2‐













































Gehalt)	 der	 entmischten	Phasen	nicht	 auf	 die	 jeweilige	Phasengrenze	 zum	 t‐ZrO2‐	 bzw.	 c‐
ZrO2‐Stabilitätsfeld	begrenzt.	Es	entstehen	in	Abhängigkeit	von	der	t´‐Zusammensetzung	(z.B.	
~8	mol%	 YO1,5	 bzw.	 7,5	wt%	 Y2O3)	 und	 Auslagerungstemperatur	 (hier	 am	 Beispiel	 von	
1500°C)	eine	t‐ZrO2‐Phase	mit	~5	mol%	YO1,5	(4,5	wt%	Y2O3)	und	eine	t´´‐	bzw.	c‐ZrO2‐Phase	
mit	~12,5	(11,5	wt%)	bzw.	~11	mol%	YO1,5	 (10	wt%	Y2O3).	Die	 t‐ZrO2‐Phase	wandelt	 teil‐
weise	 in	m‐ZrO2	um,	während	die	 t´´‐ZrO2‐Phase	bei	RT	stabil	 ist	und	nicht	 in	die	m‐ZrO2‐
























stabilisierung.	 Da	 XRD	 jedoch	 aufgrund	 der	 sehr	 geringen	 Röntgenbeugung	 an	
Sauerstoffatomen,	im	Vergleich	zur	Beugung	an	den	deutlich	schwereren	Zr‐	und	Y‐Atomen,	
nicht	sehr	sensitiv	für	geringste	Versätze	einzelner	O‐Atome	ist[85],	kann	dieses	Kriterium	nur	










Auf	Grund	dessen	 ist	 in	der	Literatur[75,	85,	86,	90]	 immer	häufiger	erst	bei	Y2O3‐Gehalten	von	
>11	mol%	 die	 Rede	 von	 einer	 echten	 kubisch	 flächenzentrierten	 Kristallstruktur,	 bei	 der	
beide	Kriterien,	sowohl	c/a=1	als	auch	die	O‐Atompositionen	exakt	den	Positionen	(8c)	der	
kubisch	flächenzentrierten	Fm3m‐Raumgruppe	entsprechen[86].	Ist	der	Stabilisatorgehalt	zu	




Bereichen	 häufiger	 thermischer	 Wechselbelastungen	 aufgrund	 des	 schlechten	 Thermos‐
chockverhaltens	selten	eingesetzt.	Der	Grund	für	die	schlechten	Thermoschockeigenschaften	
liegt	 an	der	Kombination	 von	 schlechter	Wärmeleitfähigkeit	 und	 erhöhter	Wärmeausdeh‐
nung[91,	92],	die	insbesondere	bei	großvolumigen	FSZ‐Feuerfeststeinen	negative	Auswirkun‐
gen	 hat.	 Bei	Dünnschichtanwendung	 (z.B.	 TBC)	 ist	 dieser	Aspekt	 vernachlässigbar	 gering.	











Haupteinsatzgebiet	 beläuft	 sich	 derzeit	 auf	 TBC‐Anwendungen	 in	 Turbinentriebwerken.	
Durch	die	Nichttransformierbarkeit	der	t´‐Phase	wird	der	Volumensprung	vermieden,	der	bei	
der	Umwandlung	 in	 die	m‐ZrO2‐Phase	 auftritt.	Dies	 ist	 entscheidend,	 da	 eine	Volumenzu‐
nahme	 zu	 Schichtabplatzungen	 und	 schlimmstenfalls	 zum	Triebwerksausfall	 führen	 kann.	
Unter	 normalen	Betriebsbedingungen	 (0°C<T<1250°C)	 ist	 die	 t´‐Phase	 stabil	 und	wandelt	
nicht	in	m‐ZrO2	um.	Bei	Spitzentemperaturen	in	modernen	Triebwerken	von	~1500°C	kommt	
zu	einer	Entmischung	in	eine	nichttransformierbare	c‐	bzw.	t´´‐ZrO2	und	eine	transformier‐



















t‐ZrO2‐Phase	 (P42/nmc	mit	 c>a)	 handelt	 sich	 um	 ein	 klassisches	 Beispiel	 einer	 diffusiven	
Transformation[79,	82].	Die	einzelnen	Atome	müssen	dabei	größere	Wegstrecken	zurücklegen,	






hängig.	Die,	 gegenüber	dem	FSZ‐Material,	 sehr	 guten	Thermoschockeigenschaften	werden	
durch	den	Mischphasenbestand	aus	c‐ZrO2	und	das	leicht	in	die	monokline	Phase	transfor‐






































































für	 engl.	 transmitted	 light	microscopy)	 wurde	mit	 Hilfe	 eines	 Olympus	 BH‐2	Mikroskops	
(Olympus	 Corporation,	 Tokyo,	 Japan),	mit	 angeschlossener	 CCD‐Kamera	 vom	 Typ	 Tucsen	
TCA‐5.0	(Xintu	Photonics	Co.,	Ltd.,	Fuzhou,	Fujian,	China)	und	der	zugehörigen	Analysesoft‐
ware	TSView	(Tucsen	Imaging	Technology	Co.,	Ltd.,	Fuzhou,	Fujian,	China),	durchgeführt.	
Die	 rasterelektronenmikroskopischen	 Bilder	 (REM	 auch	 SEM	 für	 engl.	 scanning	 electron	
microscope)	wurden	mittels	eines	LEO®	VP	1450	(Carl	Zeiss	AG,	Oberkochen,	Deutschland)	
aufgenommen.	Die	Bilder	bei	sehr	großen	Vergrößerungen	wurden	mittels	eines	Feldemissi‐
onsgerätes	 vom	 Typ	 AURIGA	 (Carl	 Zeiss	 AG,	 Oberkochen,	 Deutschland)	 am	 naturwissen‐
schaftlichen	und	medizinischen	Institut	(NMI)	in	Reutlingen	aufgenommen.	Die	Proben	wur‐
den	dabei	mit	 einer	dünnen	Schicht	Gold‐Palladium	besputtert.	Die	Beschleunigungsspan‐





















































(3) Evtl.	 vorhandene	offene	Porosität	mit	deionisiertem	Wasser	 infiltrieren.	Dies	kann	
über	30	min	Auskochen	in	deionisiertem	Wasser	erreicht	werden,	wobei	die	Probe	
für	weitere	4	h	 im	Wasser	belassen	werden	muss.	Effektiver	und	weitaus	weniger	











Gl.	3.2‐1	 	 	 ߩோ ൌ ௠௏೒೐ೞ ൌ
௠ଵ
௠ଷି௠ଶ ∙ ߩ௅௧ 	
Gl.	3.2‐2	 	 	 ߩௌ ൌ ௠௏ಷ಼ା௏ು೒೐ೞ೎೓೗. ൌ
௠ଵ
௠ଵି௠ଶ ∙ ߩ௅௧ 	







Gl.	3.2‐4	 	 	 ௚ܲ௘௦ ൌ ఘೃఘ೟೓	
































































Eine	weitere	strukturbestimmende	Methode,	die	 in	dieser	Arbeit	 zum	Einsatz	kam,	 ist	die	
Elektronenrückstreubeugung	(engl.	electron	back	scattered	diffraction,	kurz	EBSD).	Eine	aus‐
führliche	Zusammenfassung	der	Methode,	der	 zugrundeliegenden	Physik	und	der	Anwen‐
















das	 darunterliegende	 ungestörte	 Kristallgitter	 zu	 beeinträchtigen.	 Dies	 kann	 bei‐






















nal	 so	weit	 zu	 schwächen,	dass	 eine	Auswertung	unmöglich	 ist.	Weitere	Beschich‐
tungsmethoden	 sind	 wiederum	 in	 KATRAKOVA[124]	 aufgeführt,	 die	 aber	 aus	 ver‐
schiedensten	Gründen	nicht	angewendet	werden	konnten.	Die	einzige	Möglichkeit,	
die	nichtleitenden	Keramiken	dennoch	mittels	EBSD	zu	untersuchen,	 ist	daher	das	




















































den	 an	 einem	Leitz	 Erhitzungsmikroskop	 (engl.	 high	 temperature	microscope,	 kurz	HTM)	
durchgeführt.	 Entscheidende	 Verbesserungen	 kamen	mit	 neuen	 Teilen	 von	 Hesse	 Instru‐
ments	(Osterode	am	Harz,	Deutschland)	zu	Stande.	Da	es	sich	hierbei	um	eine,	für	diese	Arbeit	















ausschließlich	 auf	 Y2O3‐stabilisierte	 ZrO2‐Materialien	 (YSZ),	 sondern	 beinhaltet	 ebenfalls	
MgO‐	(MSZ)	und	CaO‐stabilisierte	Keramiken	(CSZ),	wie	sie	typischerweise	in	der	Feuerfest‐
industrie	Anwendung	finden	(vgl.[36,	37]).	Dies	ist	notwendig,	um	einen	direkten	Vergleich	der	














denden	 Einfluss	 von	 Korngröße	 bzw.	 Korngrenzphasenkonzentration	 berücksichtigen	 zu	
müssen.	Für	den	Vergleich	zwischen	polykristallinem	und	monokristallinem	Material	wurden	






















Die	 in	 Pulverform	 vorliegenden	 Probenmaterialien	 wurden	 mittels	 einer	 hydraulischen	
Hochdruckpresse	vom	Typ	Hymag	HDP	1000	(Hymag,	Betzdorf	(Sieg),	Deutschland)	und	ei‐
























         
MTICorp  YSZ  SC  Einkristallschnittlagen in (100), (110) und (111) 8 mol% Y2O3 
Friatec AG  FZY  FZY  Gesinterte Tiegel 5 mol% Y2O3 
Metoxit AG  FSZ  M10Y  Gesinterte Tiegel 10 mol% Y2O3 
GTSKeramik  20Y‐FSZ  GTS  Gesinterte Tiegel / gesinterte Scheibchen 12 mol% Y2O3 
Vita  3‐TZP  3Y‐TZP  Weißlinge 3 mol% Y2O3 
Melox  Melox 8Y Melox8Y  Nanopulver o. Binder 8 mol% Y2O3 
Tosoh  TZ‐8YSB  T8Y  ready‐to‐press 8 mol% Y2O3 
Saint Gobain  GY3Z‐N60D SG3Y  ready‐to‐press 3 mol% Y2O3 
Saint Gobain  CMgZ02B SG10Mg  ready‐to‐press 10 mol% MgO 
IBUtec  Zircox C‐3YG IBU3Y  ready‐to‐press 3 mol% Y2O3 
IBUtec  Zircox C‐10MG  IBU10Mg  ready‐to‐press 10 mol% MgO 
UMC  95ZC‐300 UCM300  Scharfkantiges, heterogenes Pulver (grob) o. Binder  8 mol% CaO 
UMC  95ZC‐200 UCM200  Scharfkantiges, heterogenes Pulver (grob) o. Binder  8 mol% CaO 












Scheibchen	 (⌀	 ca.	 12	mm,	H	 ca.	 1,5‐2	mm)	 gesägt	 und	 anschließend	mit	 Hilfe	 von	 40,	 15,	




Die	 daran	 anschließende	 Feinpolitur	 am	 fertig	 gesinterten	 Material	 erfolgt	 mithilfe	 von	





















Probe  ρR in [g/cm³]  ρS in [g/cm³] ρth in [g/cm³] Poff in [%] Pges in [%] 
           
SC  n.b.  n.b. 5,86 n.b. n.b. 
GTS  5,12  5,12 5,93 0,23 ~13 
M10Y  5,95  5,95 5,96 <0,1 ~0,15 
Melox8Y  n.b.  n.b. 5,97 n.b. n.b. 
T8Y  5,95  5,95 5,97 <0,1 ~0,4 
FZY  5,83  5,83 6,0 <0,1 ~2,85* 
IBU3Y  5,71  5,71 6,08 <0,1 ~4,7* 
IBU3Y 1650°C/4h  5,51  5,51 6,08 <0,1 ~9* 
3Y‐TZP  6,02  6,02 6,08 <0,1 ~0,9* 
SG3Y  6,02  6,02 6,08 <0,1 ~0,8* 
SG3Y 1650°C/4h  n.b.  n.b. 6,08 <0,1 n.b. 
SG10Mg  5,65  5,65 5,81 <0,1 ~2,8 
SG10Mg 1650°C/4h  n.b.  n.b. 5,81 <0,1 n.b. 
IBU10Mg  5,71  5,71 5,81 <0,1 ~1,8 
IBU10Mg 1650°C/4h  n.b.  n.b. 5,81 <0,1 n.b. 
UCM 100‐300  4,58  5,46 ~5,76 ~15 ~20** 






Da	 in	 den	 meisten	 Proben	 keine	 offene	 Porosität	 Poff	 nachgewiesen	 werden	 konnte,	 ist	
Pges≈Pgeschl..	Die	errechneten	Werte	für	ρroh	und	Pges	sind	in	Abb.	3.3‐1	grafisch	dargestellt.	Die	
UCM‐Proben	weisen	eine	hohe	offene	Porosität	auf.	Dabei	entspricht	Poff	≈0,75	Pges.	Dies	liegt	
















den	 Binderanteils	 bereits	 schlecht	 vorver‐
dichtet	 wurden.	 Die	 vor	 dem	 Sintervorgang	
vorhandene	 Porosität	 konnte	 somit	 durch	
den	 Sinterprozess	 nicht	 maßgeblich	 verrin‐
gert	werden.	
Aus	 dem	 Sinterschrumpfungsverhalten	 und	








































































































































dem	MgO‐ZrO2‐Phasendiagramm	 nach	 Gl.	 3.3‐1	 zu	 einer	 Entmischung	 der	 kubischen	Mg‐
ZrO2‐Solid‐Solution	kommt.	







































Abb.  3.3‐10:  SE‐Aufnahmen  der  Korngefüge  der  Proben  UCM100  2 h@1530°C,  UCM200  2 h@1530°C  und  UCM300 
2 h@1530°C bei einem Arbeitsabstand von 8 mm und einer Beschleunigungsspannung von 8 kV  (LEO® VP 1450, Carl 
Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland). 

























Probe  Stabilisatorgehalt. mit σ in [wt.%] Stabilisator Verteilung Verunreinigungen in [wt%] ohne HfO2
       
SC  21,3±0,25* (13,5)  homogen CaO <0,01 
GTS  17±0,5*$ (20)  heterogen Al2O3 0,3; CaO 0,25; SiO2 0,1
M10Y  14,9±0,2* (17)  homogen Al2O3 0,02; CaO 0,01 
Melox8Y  14,4±0,01§ (13,5)  homogen Fe2O3 ~0,14 
T8Y  14,3±0,3* (13,5)  homogen Al2O3 <0,01; CaO 0,01 
FZY  9±0,5# (9)  homogen Al2O3 0,2 (SiO2, Fe2O3, MgO) ~0,3
IBU3Y  6,3±1,2* (5,5)  heterogen Al2O3 0,23; CaO 0,02  (SiO2, MgO) ~0,1
IBU3Y1650°C/4h  6,1±2,0* (5,5)  heterogen Al2O3 0,33; CaO 0,08 (SiO2, MgO) ~0,1
3Y‐TZP  5,8±0,4* (5,5)  homogen Al2O3 0,23; CaO <0,01 
SG3Y  5,8±1,3* (5,5)  heterogen Al2O3 0,2; CaO 0,02 
SG3Y1650°C/4h  n.b.  n.b. n.b. 
SG10Mg  n.b. (3,4)  n.b. n.b. 
SG10Mg1650°C/4h  n.b. (3,4)  n.b. n.b. 
IBU10Mg  4,2±0,1* (3,5)  homogen CaO 0,01 ; Y2O3 0,03 
IBU10Mg1650°C/4h  n.b.  n.b. n.b. 
UCM100‐300  n.b. (3,8)  n.b. n.b. 























unterschiedlich.	Während	die	 Stabilisatorverteilung	bei	den	 fertiggesinterten,	 zugekauften	
Proben	mit	Ausnahme	der	GTS‐Probe	nur	sehr	 leicht	um	den	 jeweiligen	Mittelwert	streut,	

















































































sergebnisse	 ist	nicht	 zielführend,	da	die	grundsätzlich	 schlechte	Differenzierbarkeit	der	 c‐
ZrO2‐	und	t´´‐ZrO2‐Phase	diese	anhand	der	XRD/µ‐XRD²‐Messungen	unmöglich	macht.	Eine	
Phasenquantifizierung	auf	Basis	der	Raman‐Spektren	ist	aufgrund	mangelnder	Quantifizie‐




















































nen	Methoden	 z.T.	deutliche	Unterschiede	 im	Phasenbestand.	 Im	3Y‐TZP‐Material	 können	





















O≠8c	 (P42nmc)	 zu	 unterscheiden.	 Nach	 YASHIMA	 et	 al.[86]	 kann	 dies	 anhand	 der	 Raman‐
Bande	bei	ൎ470	cm‐1,	die	eindeutig	der	tetragonalen	Phase	zugeordnet	werden	kann,	festge‐
macht	 werden.	 Somit	 zeigen	 lediglich	 die	 SC	 mit	 einem	 Y2O3‐Gehalt	 von	 ca.	 13	mol%	








mittels	 Raman‐Spektroskopie	 sehr	 schwer,	 da	 es	 sich	 bei	 den	 Raman‐Spektren	 stets	 um	
Mischanalysen	handelt	und	die	t‐ZrO2‐Spektren	stufenlos	mit	steigendem	Y2O3‐Gehalt	in	das	
c‐ZrO2‐Spektrum	übergehen.	Die	PSZ‐Materialien	FZY,	SG3Y	und	IBU3Y	zeigen	in	den	Raman‐
Spektren	 einen	 deutlich	 erhöhten	 Untergrund	 im	 vorderen	 Raman‐Shift‐Bereich	 (100‐
400	cm‐1).	Dieser	ist	ein	Hinweis	auf	einen	kubischen	Phasenanteil,	da	die	c	bzw.	t´´‐Phase	in	
diesem	Bereich	erhöhte	Intensitäten	aufweist.	Mittels	µ‐XRD²	konnte	dies	nicht	bestätigt	wer‐









































noklinen	Anteil.	 Diese	 phasenanalytischen	Unterschiede	 bei	 nominell	 gleicher	 chemischer	
Bulkzusammensetzung	der	Materialien	3Y‐TZP,	IBU3Y	und	SG3Y	lassen	auf	Unterschiede	in	






























































teilen	von	c‐ZrO2‐	bzw.	 t´´‐ZrO2.	Die	µ‐XRD²‐Analysen	der	 IBU10Mg1650°C‐Proben	zeigen	 im	


























ßen	 Körner	 (siehe	 Abb.	 3.3‐8	 &	 Abb.	 3.3‐9)	 sprechen	 für	 diese	 Modell.	 Phasenanalytisch	












ein	 von	 den	 YSZ‐Proben	 deutlich	 abweichendes	 Spektrum.	 Einzig	 die	monoklinen	 Anteile	
sind,	anhand	des	charakteristischen	Bandendoublets	zwischen	170	cm‐1	und	200	cm‐1,	zu	er‐
kennen.	Die	übrigen	Banden	können	nicht	direkt	mit	der	MSZ‐	bzw.	YSZ‐Phase	korreliert	wer‐




























nannten	 Ostwaldreifung[131‐135],	 welche	 mit	 einer	 Vergröberung	 des	 Materials	 einhergeht.	
Dies	wird	ebenfalls	durch	die	Gefügeaufnahmen	(vgl.	Abb.	3.3‐3	bis	Abb.	3.3‐10)	belegt.	
Bei	den	YSZ‐Materialien	ist	dies	insbesondere	beim	sehr	groben	GTS‐Material	zu	erkennen.	




























Die	GADDS‐Aufnahmen	der	UCM‐Proben	 (Abb.	 3.3‐18	 rechts)	 zeigen,	 dass	 es	 sich	bei	 den	
UCM‐Materialien	um	keine	einheitlichen	Phasen,	sondern	vielmehr	um	ein	Phasengemisch	












tung,	 da	Eigenschaften	wie	die	Porenverteilung,	 Sintergrad/Korngröße	 aber	 auch	Phasen‐	
und	somit	Stabilisatorverteilung	einen	großen	Einfluss	auf	die	Korrosionseigenschaften	der	
entsprechenden	Materialien	haben	können.	So	wurden	bereits	vor	Beginn	der	Versuchsrei‐









tion	 bis	 hin	 zur	 kompletten	 Durchdringung	 von	 weiteren	 Versuchen	 ausgeschlossen.	 Die	
durchgeführten	ersten	Vorversuche	mit	dem	GTS‐Material	werden	dennoch	im	Kapitel	6.4	
aufgeführt	und	das	GTS‐Material	bei	den	Benetzungsversuchen	(Kapitel	6.2)	berücksichtigt.	



































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































standserhöhung	 sorgt	 bei	 der	 Charakterisierung	mit	 Hilfe	 der	 Röntgenbeugung	 für	 einen	
Reflexshift	zu	niedrigeren	Beugungswinkeln,	wie	er	auch	in	den	analysierten,	unterschiedlich	
hoch	stabilisieren	Y‐FSZ‐Proben	SC,	GTS,	M10Y,	Melox8Y	und	T8Y	beobachten	wurde.	Aus	

































































Gl.	3.4‐3	 	 	 	 	 ߥ ൌ ௖ఒ ൌ
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௛	
Gl.	3.4‐4	 	 	 	 	 ṽ ൌ ଵఒ ൌ
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௖	
Gl.	3.4‐5	 	 	 	 Δ߱ ൌ ቀ ଵఒబ െ
ଵ



































































bische	 Gitterkonstante	 (Gl.	 3.4‐7)	 dar,	 wie	 sie	 in	 der	 Literatur	 z.B.	 von	 INGEL	 &	
LEWIS[136]	angegeben	wird.	




















Gl.	3.4‐9	 	 	 	 ܧ௕௜௡ ൌ ห௤ೋೝఴห∗ห௤ೀరหସ∗గ∗௘బ∗ఌ∗௥ 	
Material  Y2O3 in [wt%]  Raumgruppe  dequiv:  d200cubic ≙ d110tetragonal  atheo 
         
Melox8Y  15  Fm3m  2,56887  5,13774 
T8Y  14,5  Fm3m  2,57  5,14 
FZY  9  P42/nmc  2,55775  5,1155 
IBU3Y  6,1  P42/nmc  2,54935  5,0987 





































Sauerstoffleerstellen	 in	 direkter	 Umgebung	 zu	 den	 Zr‐Ionen	 zu.	 Nach	 LI	 et	 al.[159]	
bleibt	das	Y‐Ion	8‐fach	koordiniert,	 solange	noch	8‐fach	koordiniertes	Zr	reduziert	


















Mit	 Zunahme	 der	 7‐
fach‐Koordinierung	
werden	die	übrigen	O‐
Ionen	 stärker	 an	 das	
zentrale	 Zr‐Ion	 ge‐































































































Entphosphorisierung	 von	 Stahl	 wichtige	 Reaktionen,	 die	 von	 der	 Sauerstoffaktivität	 der	
Schmelze	 abhängig	 sind.	 Diese	 kann	 über	 die	 Schlackenbasizität	 gesteuert	werden[167‐169],	

















































































Gl.	4.2‐1	 	 	 	 ܱܵ݅ଶ ൅ 2ܪଶܱ ⇒ ܪସܵ݅ ସܱ	
und	deren	Säure	nach	der	klassischen	Säuredefinition	in	Wasser	Oxonium‐Ionen	(H3O+)	bil‐
det,	also	Protonen	abgibt,	die	den	pH‐Wert	senken	(Gl.	4.2‐2).	










Gl.	4.2‐4	 	 	 ܥܽሺܱܪሻଶ ൅	ܪଶܱ ⇒ ܥܽଶା ൅ 2ܱܪି ൅ ܪଶܱ	
oder	





ܣ݈ଶܱଷ ൅ 3ܪଶܱ ⇒ 2ܣ݈ሺܱܪሻଷ	
Das	amphotere	Reaktionsprodukt	aus	Gl.	4.2‐6	reagiert	 in	Wasser	bei	Säureüberschuss	als	
Base	und	bei	Basenüberschuss	als	Säure.	
Gl.	4.2‐7	 	 	 ܣ݈ሺܱܪሻଷ ൅ 3ܪା ⇒ ܣ݈ଷା ൅ 3ܪଶܱ	
oder	



















Gl.	4.2‐9	 	 	 	 ܥܱܽ ↔ ܥܽଶା ൅ ܱଶି	


























Gl.	4.2‐12	 	 	 	 ܫ௖ ൌ ଶ௭ሺ௥೎ା௥ೀሻమ	
Wobei	z	die	Valenz	des	entsprechenden	Kations	ist,	2	die	Sauerstoffvalenz,	rC	dem	Kationen‐
radius	in	[nm]	und	rO	dem	Radius	des	Sauerstoffions	in	[nm]	entspricht.	
















               
SiO2  Si4+  0,29  0,41  2,45 4; 6 1,8 47 
Na2O  Na+  0,68  0,95  0,36 6; 8 0,9 82 
K2O  K+  0,95  1,33  0,27 6‐12 0,8 84 
CaO  Ca2+  0,70  0,99  0,7 7; 8; 9 1,0 79 
MgO  Mg2+  0,46  0,65  0,95 6 1,2 70 
Al2O3  Al3+  0,36  0,50  1,66 4; 5; 6 1,5 59 
MnO  Mn2+  0,57  0,80  0,83 6 1,5 63 
Fe2O3  Fe3+  0,43  0,60  1,5 4; 6 1,9 47 
FeO  Fe2+  0,54  0,75  0,87 6 1,8 51 
NiO  Ni2+  0,56  0,78  0,84 6 1,8 47 
TiO2  Ti4+  0,49  0,68  1,85 6 1,5 63 
ZrO2  Zr4+  0,64‐0,42 0,89‐0,59  1,53‐2,02 4; 5; 6; 7; 8; 9 1,3 69 
Y2O3  Y3+  0,76‐0,64 1,075‐0,90  1,31‐1,51 6; 7; 8; 9 1,2 73 

















aufzubauen.	 Typischerweise	 sind	 die	 Elemente	 dieser	
Gruppe	3	bis	4‐fach	koordiniert	und	können	somit	stabile	
Netzwerke	selbst	aufbauen.	Dabei	verbinden	sich	die	Po‐
lyeder	 über	 ein	 verbindendes	 O0‐Ion	 (engl.	 bridging	




nern	aufgebaut	 ist,	 ist	das	 in	vielen	Laboren	eingesetzte	
hochtemperaturstabile	SiO2‐Glas	(Abb.	4.2‐1).	Neben	SiO2	
können	 auch	 die	 Oxide	 B2O3	 und	 P2O5	 aber	 auch	 Sb2O5,	
GeO2	und	As2O3	eigenständige	Gläser	aufbauen.	










wandler	 ins	Glasnetzwerk	 eingebaut	werden.	Netzwerkwandler	werden	 auch	 als	 basische	
Komponenten	bezeichnet.	Diese	weisen	i.d.R.	
eine	deutlich	höhere	Sauerstoffkoordination	






auch	 in	 der	 metallschmelzenden	 Industrie	
bei	der	Steuerung	von	Schlackeneigenschaf‐
ten	 eingesetzt	 um	 beispielsweise	 den	
Schmelzpunkt	zu	senken.	






















Gl.	4.2‐14	 	 	 	 	ܳ ൌ 4 െ NBOT 	
Somit	steigt	Q	mit	steigender	Viskosität	und	bei	fallendem	NBOT .	
Abb.  4.2‐2:  Schematische  Darstellung  eines  Na‐Si‐Glases, 
das im Unterschied zum reinen SiO2‐Glas kürzere Tetraeder‐






































































entfernt,	 grob	 zerkleinert,	 in	 der	 Planetenkugelmühle	 homogenisiert	 und	 wiederum	 bei	




dem	 Tiegel	 gebrochen	 und	 größtenteils	 zu	 einem	 feinen	 Pulver	 aufgemahlen.	 Ein	 kleines	
Bruchstück	wurde	jeweils	abgezweigt	und	der	späteren	Glasanalyse	(Kapitel	4.4)	zugeführt.	





















pulver.	 Y2O3	war	 nicht	 nachweisbar.	 Eine	 tabellarische	Übersicht	 über	 die	 synthetisierten	
Glaspulver	und	deren	Zusammensetzung	ist	in	Tab.	4.4‐1	gegeben.	
  Rezept für 25 g Glas
Pulver in [g]  NS  NAS  CAS CMAS[22] CMAS+[183] Synth. Schlacke[184]
             
SiO2  19,8750  17,1984  10,8 12,1125 11 5,8633 
Al2O3  ‐‐‐  4,8604  9,175 2,97 2,75 3,1188 
CaCO3  ‐‐‐  ‐‐‐  8,9686 14,8005 12,9398 14,4281 
MgO  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐ 1,625 1,5 1,3473 
Na2CO3  8,7641  5,0296  ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ 
Fe2O3  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐ ‐‐‐ 2 4,8524 
Mn3O4  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ 2,3875 




























Oxide in [wt%]  NS  NAS*) CAS*) CMAS[22] *) CMAS+[183]  Synth. Schlacke[184]
             
SiO2  80  68,74 (69,69) 43,19 (43,86) 48,07 (48,34) 44  23,5 
Al2O3  ‐‐‐  19,44 (19,62) 36,65 (35,88) 11,86 (12,22) 11  12,5 
CaO  ‐‐‐  ‐‐‐  20,16 (19,86) 33,13 (32,47) 29  32,4 
MgO  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐ 6,94 (6,68) 6  5,4 
Na2O  20  11,82 (10,48) ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐  ‐‐‐ 
Fe2O3  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐ ‐‐‐ 8  17,5 
MnO  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐  8,9 
NiO  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐ ‐‐‐ 2  ‐‐‐ 
             
*) wurden Stichprobenartig mittels EMPA überprüft ‐Sollwert (Istwert)
 
Oxide in [mol%]  NS  NAS CAS CMAS[22] CMAS+[183]  Synth. Schlacke[184]
SiO2  80,5  75 (75,44) #) 50 (50,83) #) 48,13 (48,20) #) 46,26  26,78
Al2O3  ‐‐‐  12,5 (12,52) #) 25 (24,51) #) 6,96 (7,18) #) 6,81  8,4 
CaO  ‐‐‐  ‐‐‐  25 (24,66) #) 35,3 (34,69) #) 32,67  39,56
MgO  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐ 9,62 (9,93) #) 9,4  9,17 
Na2O  19,5  12,5 (12,05) #) ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐  ‐‐‐ 
Fe2O3  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐ ‐‐‐ 3,16  7,5 
MnO  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐  8,6 
NiO  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐ ‐‐‐ 1,69  ‐‐‐ 













Gl.4.5‐2	 	 	 	 %ሺ஼௔ைሻ%ሺௌ௜ைమሻା%ሺ஺௟మைయሻ	
Da	diese	Modelle	allerdings	sehr	realitätsfern	sind	und	eine	Schmelze	oder	Schlacke	aus	vie‐
len	weiteren	Komponenten	besteht,	die	ebenfalls	einen	sauren,	basischen	oder	amphoteren	
Charakter	 haben,	 wurde	 diese	 Berechnung	 im	 Laufe	 der	 Zeit	 um	 die	 Komponenten	MgO,	
Al2O3,	P2O5	und	beliebige,	weitere	Metalloxide	erweitert.	Eine	Übersicht	hierzu	findet	sich	im	
MILLS[167].	
Nach	 der	 Klassischen	 Einteilung	 werden	 hierbei	 die	 „basischen“	 Komponenten	 einer	
Schmelze	(CaO,	MgO,	Na2O,	K2O	etc.)	ins	Verhältnis	zu	den	„sauren“	Komponenten	(SiO2,	P2O5,	
etc.)	gesetzt.	Dabei	werden	die	unterschiedlichen	Komponenten	durch	angepasste	Multipli‐
katoren,	 je	 nach	Basizität,	 unterschiedlich	 stark	 gewichtet.	 Amphotere	Komponenten,	wie	
beispielsweise	das	Al2O3	werden	in	der	Literatur	meist	den	sauren	Komponenten	zugeordnet.	







Gl.4.5‐3	 	 	 	 	௫ሺெ௘ைሻିଷ௫ሺ௉మைఱሻ௫ሺௌ௜ைమሻ 	



































































Gl.4.5‐9	 	 	 	 	 Λ ൌ ଵఊ	
A	und	B	können	nach	folgender	Formel	unter	zur	Hilfenahme	der	Elektronegativität	C	nach	
PAULING[179]	(Gl.4.5‐10)	berechnet	werden[188].	
Gl.4.5‐10	 	 	 	 ߛ஺ ൌ 1.36 ∙ ሺ߯஺ െ 0.26ሻ	
So	 ergibt	 sich	 zur	Berechnung	der	 gesamt	Basizität	 einer	 Schmelze	 zusammengesetzt	 aus	
Oxidkomponenten	A	und	B	folgende	Gl.4.5‐11[201],	













         
SiO2 A)  1,8  2,09 0,48 2 
Na2O B)  0,9  0,87 1,15 1 
K2O B)  0,8  0,73 1,36 1 
CaO B)  1,0  1,01 0,99 1 
MgO B)  1,2  1,28 0,78 1 
Al2O3 N)  1,5  1,69 0,59 3 
MnO N)  1,5  1,69 0,59 1 
Fe2O3 N)  1,9  2,23 0,45 3 
FeO N)  1,8  2,09 0,48 1 
NiO N)  1,8  2,09 0,48 1 
TiO2 N)  1,5  1,69 0,59 1 
ZrO2 N)  1,4  1,55 0,64 2 
Y2O3 N)  1,2  1,28 0,78 3 
HfO2 N)  1,3  1,41 0,71 2 






























Al2O3	den	basischen,	 bei	 Al2O3Bi ≤1	den	 sauren	Komponenten	 zugeordnet[203‐205].	Die	übrigen	
Komponenten	mit	 amphoterem	 Charakter	wurden	 nicht	 besonders	 berücksichtigt.	 MORI‐

































(Fe3++Fe2+) ൐ 0,3	 liegt	eine	 tetraedrische	Koordinierung	und	somit	netzwerkbildende	Eigen‐
schaften	vor,	wogegen	bei	 Fe3+(Fe3++Fe2+) ൏ 0,3	eine	oktaedrische	Koordinierung	und	somit	netz‐
werkwandelnde	Eigenschaften	vorliegen.	
Nach	SUMITA	et	al.[208]	wird	das	Fe2+Fe3+‐Verhältnis	neben	dem	Sauerstoffpartialdruck	auch	stark	
von	 der	 übrigen	 Schmelzzusammensetzung	 bzw.	 der	 optischen	Basizität		 und	 somit	 der	
Konzentration	und	Form	der	basischen	Komponenten	beeinflusst.	Dies	liegt	an	der	sich	än‐
dernden	O2‐‐Ionen	Aktivität	bzw.	der	steigenden	Affinität	der	Schmelze	Elektronen	an	das	Ka‐
tion	 abzugeben,	 welche	 wiederum	 mit	 dem	 Gehalt	 von	 beispielsweise	 Na2O	 oder	 CaO	
steigt[212].	Steigt	die	Sauerstoffionenaktivität	der	Schmelze	aO²⁻	verschiebt	sich	das	Gleichge‐
wicht	 in	Gl.4.5‐13	 zugunsten	 von	Fe2+	 und	 steigt	 dagegen	 z.B.	 die	 aCaO	 verschiebt	 sich	 das	
Gleichgewicht	zu	Gunsten	von	Fe3+.	
Gl.4.5‐13	 	 	 ܨ݁ଶା ൅ ଵସܱଶ ൌ ܨ݁ଷା ൅
ଵ
ଶܱଶି	
Fofgendes	 Beispiel	 verdeutlicht	 diesen	 Sachverhalt.	 In	 einer	 CAS‐Schmelze	werden	 einige	
Ca2+‐Ionen	zum	Ladungsausgleich	für	die	AlO45‐‐Polyeder	benötigt.	








































  NS NAS  CAS CMAS[22] CMAS+[183] synth. Schlacke[184]
             
NBO
T
[180]  0,48  0  0 1,22 1,02 1,41 
WHITELEY[198]  0,24  0,33  1 1,08 1,16 2,73 
WINKLER[199]  0,24  0,15  0,4 0,87 0,85 1,65 
[178, 187‐190, 195, 201]  0,55  0,54  0,59 0,62 0,61 0,64 
new[202]  2,28  2,09  1,85 1,99 1,83 1,63 








WINKLER[199]:	 	 	 NS	<	NAS	<	CAS	<	CMAS	<	CMAS+	<	syn.S.	
Optische	Basizität	Λ:	
DUFFY	&	INGRAM[201]:		 NAS	<	NS	<	CAS	<	CMAS+	<	CMAS	<	syn.S.	

































































































gen.	 Die	 Arrhenius‐[216],	 Weymann‐[217]	 und	 die	 Vogel‐Fulcher‐Tammann[218‐220]‐Gleichung	
(VFT)	stellen	diesen	Zusammenhang	wie	folgt	dar,		
Gl.4.6‐1	 	 	 ln	ሺ ߟሻ ൌ lnሺ ܣ஺ሻ ൅ ቀ஻ಲ் ቁ	
Gl.4.6‐2	 	 	 	ln	ሺߟሻ ൌ lnሺ ܣௐሻ ൅ lnሺܶሻ ൅ ቀ஻ೈ் ቁ	























































Gl.4.6‐4	 ߟ ൌ ݁൬ିଵଽ,଼ଵାଵ,଻ଷ∙௑ ಴ೌ∗ ೀାହ,଼ଶ∙௑಴ೌಷమା଻,଴ଶ∙௑ ಿ∗ ೌమೀ∗ିଷହ,଻଺∙௑ ಲ∗ ೗మೀయ൰ ∙ ܶ ∙
																																						݁ቆ






ܺ ஼௔∗ ை ൌ ܺ஼௔ை ൅ ܺெ௚ை ൅ ܺி௘ை ൅ ܺி௘మைయ ൅ ܺெ௡ை ൅ ܺே௜ை൅ܺ஼௥ை ൅ ܺ஼௥మைయ		
ܺ ே௔∗ మை ൌ ܺே௔మை ൅ ܺ௄మை ൅ ܺ௅௜మை	
ܺ஼௔ிమ ൌ ܺ஼௔ிమ	
ܺ ஺௟∗ మைయ ൌ ஺ܺ௟మைయ ൅ ܺ஻మைయ	



















ܺ௕ ൌ ܺ஼௔ை ൅ ܺெ௚ை ൅ ܺி௘ை ൅ ܺ஼௔ிమ ൅ ܺெ௡ை ൅ ܺே௜ை൅ܺ஼௥ை	
										൅ܺே௔మை ൅ ܺ௄మை ൅ ܺ௅௜మை ൅ ܺ௓௥ைమ ൅ 2்ܺ௜ைమ	








Gl.4.6‐6	 	 	 െlnሺ ܣሻ ൌ݉ ∙ ܤ ൅ ݊	
So	wurde	Der	Parameter	B	anhand	einer	CAS‐Modellschmelze	bestimmt	und	A	in	Abhängig‐
keit	 von	 B	 berechnet[223].	 Damit	 lässt	 sich	 nach	 URBAIN[223]	 B	 in	 [K]	 wie	 folgt	 berechnen	
(Gl.4.6‐7)	und	auch	auf	andere	Systeme	übertragen.	
Gl.4.6‐7	
									ܤ ൌ 13,8 ൅ 39,9355 ∙ ߙ െ 44,049 ∙ ߙଶ ൅ ሺ30,481 െ 117,1505 ∙ ߙ ൅ 139,9978 ∙ ߙଶሻ ∙ ܺ௔∗	
																					൅ሺെ40,9429 ൅ 234,0486 ∙ ߙ െ 300,04 ∙ ߙଶሻ ∙ ሺܺ௔∗ሻଶ	
																					൅ሺ60,7619 െ 153,9276 ∙ ߙ ൅ 211,1616 ∙ ߙଶሻ ∙ ሺܺ௔∗ሻଷ	
Dabei	ist	ߙ ൌ ௑∗್ሺ௑∗್ା௑೙∗ሻ[222,	223].	Über	folgende	Beziehung	(Gl.4.6‐8)	kann	A	in	[P∙K‐1]	bestimmt	
werden.	



























































Gl.4.6‐9	 	 lnሺܣሻ ൌ െ232,69 ∙ Λ௖௢௥௥ଶ ൅ 347,32 ∙ Λ௖௢௥௥ െ 144,17	



















Gl.4.6‐11	 	 	 	െ lnሺ ܣሻ ൌ 0,2056 ∙ ܤ ൅ 12,492	
Gl.4.6‐12	 	 	 ܤ ൌ 297,14 ∙ Λଶ െ 466,69 ∙ Λ ൅ 196,22	
Eine	weitere	Methode	zur	Analyse	der	Glasstruktur	und	zur	Abschätzung	des	Polymerisati‐
onsgrades	unterschiedlich	zusammengesetzter	Gläser	basiert	auf	schwingungsspektroskopi‐






































bande	 handelt.	 Und	weiter	 konnte	 gezeigt	werden,	 dass,	mit	 steigender	 Verknüpfung	 der	
SiO44‐‐Tetraeder	untereinander,	beide	Bandenpositionen	zu	höheren	Werten	bzw.	kleineren	
absoluten	Wellenzahlen	shiften[241,	246‐248].	Dadurch	konnte	aufgezeigt	werden,	dass	es	einen	
direkten	 Zusammenhang	 zwischen	der	Bandenposition	und	 dem	Polymerisationsgrad	des	
Glasnetzwerks	gibt.	
Die	 in	 Raman‐Spektren	 von	 Gläsern	 auftretenden	 Banden	 konnten	 alle	 nach	 LANGEN‐
BERG[246]	den	netzwerkbildenden	Komponenten	zugeschrieben	werden.	Ein	direkter	Beitrag	
der	Alkalien	und	Erdalkalien	zu	den	jeweiligen	Raman‐Spektren	war	nicht	nachweisbar.	Es	
wird	 aber	 vermutet,	 dass	 beide	 Gruppen	 durch	Depolymerisation	 des	 Silikatnetzwerks	 in	
gleicher	Weise	auf	das	Raman‐Spektrum	auswirken[249].	












  0 D  1 D 2 D 3 D 
         
Strukturen  Insel  Gruppe  Ring Kette Band Schicht  Gitter 































gen	 der	 netzwerkbildenden	 SiO44‐‐Tetraeder.	 Im	 SiO2‐Glas	 sind	 alle	 O‐Atome	 bindungsbil‐



















































über	 die	 Viskositätsentwicklung	 durch	 das	 Beimischen	 von	Netzwerkwandlern	 und	Netz‐
werkstabilisatoren	vorzunehmen.	
Im	Folgenden	ist	eine	Zusammenfassung	der	Zusammenhänge	gegeben:	Mit	steigendem	An‐



















Bei	 ihren	Untersuchungen	 haben	 sie	 Unterschiede	 in	 den	 Shiftrichtungen	 beobachtet.	 Die	
Banden	 <500	cm‐1	 shiften	 zu	 größeren	 Werten,	 während	 die	 Banden	 zwischen	 800	 und	
1200	cm‐1	mit	steigender	Temperatur	eine	Tendenz	zu	niedrigeren	Wellenzahlen	zeigen	und	
dabei	in	ein	Maximum	zu	laufen	scheinen	[251].	Die	Tatsache,	dass	die	Banden	bei	hohen	Wel‐














             
McMILLAN et al.[259]  ‐‐‐  1050‐1100 950‐1000 900  850
WHITE et al.[249]  ‐‐‐  ~1100 ~950 ‐‐‐  ~850
MYSEN et al.[209]  ‐‐‐  ‐‐‐ ‐‐‐ ~900  ‐‐‐
McMILLAN et al.[251]  1060 & 1200 
~1100 (bei Tg) 
‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐  ‐‐‐
FURUKAWA et al.[248]  ‐‐‐  ~1170 ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐  ‐‐‐












ter	 in	die	 flüssige	Phase	 (Tg)	keine	sprunghaften	Änderungen	 in	den	 Intensitäten	und	den	
Bandenpositionen	beobachtet	werden	konnten.	Es	handelt	sich	vielmehr	um	einen	kontinu‐
ierlichen	Prozess,	der	belegt,	dass	sich	strukturell,	beim	Übergang	von	fester	in	flüssige	Glas‐
















Glas	 gemessenen	 Bandenpositionen	 im	 Bereich	 von	 800‐1200	cm‐1	 die	 für	 die	 jeweilige	
Schmelzzusammensetzung	charakteristische	Bandenverteilung	dar.	
Anhand	der	genauen	Bandenpositionen	im	hohen	Wellenzahlbereich	kann	demnach	eine	Ab‐

































genau	 die	 von	 CUKIERMAN[261],	 CRANMER[262],	 SCARFE[263]	 und	 RICHET[264]	 gemessenen	
Werte	trifft.	Bemerkenswerter	ist,	dass	hier	die	übrigen	Modelle	ebenfalls	sehr	nahe	an	den	
experimentell	 bestimmten	Werten	 liegen.	Größere	Abweichungen	 zwischen	Modellen	und	












































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































chen	 Laboren	 mit	 unterschiedlichen,	 aber	 auch	 mit	 gleichen	 Methoden	 betragen	 nach	
MILLS[213,	266]	bei	Messungen	eines	geschmolzenen	Referenzmaterials,	bei	hohen	Temperatu‐























RIBOU	et	al.[221]:	 	 	 	 						CMAS	>	CMAS+	>	syn.S.	
URBAIN[222,	223]:	 	 NS	>	NAS	>	CAS	>	CMAS+	ൎ	CMAS	>	syn.S.	







































































Viskosität	 schließen	 lässt.	 Im	 NAS‐Glas	 werden	 die	 Anteile	 der	 netzwerkmodifizierenden	
Na2O‐Komponente	durch	die	stabilisierende	Al2O3‐Komponente	kompensiert	und	im	NS‐Glas	
ist	der	Anteil	von	netzwerkbildendem	SiO2	an	sich	bereits	sehr	hoch	ቀNBOT ൌ 0,5ቁ.	Die	Schmel‐



























Im	 Folgenden	 sind	 die	 berechneten	 Viskositäten	 sowie	 die	 experimentellen	 Literatur‐
werte[234,	261‐265]	 in	Abhängigkeit	von	den	Raman‐spektroskopisch	bestimmten	Maxima	der	




































struktur	 nicht	 einig.	 ZrO2	wird	 teilweise	 als	Netzwerkformer	 und	 teilweise	 als	Netzwerk‐
wandler	behandelt,	während	Y2O3	in	keinem	der	angeführten,	klassischen	Modelle	berück‐







































likatischen	 Glas	 als	 SiO44‐‐substituierende	 Netzwerkbausteine	 eingesetzt	 werden	 können,	











cm‐1.	 Beide	 sind	 ausschließlich	 auf	 die	
Streckschwingungen	des	SiO44‐‐Tetraeders	
zurückzuführen[274‐276].	 Ein	 Beitrag	 des	
ZrO812‐	 ist	auch	hierbei	 in	den	hohen	Wel‐
lenzahlbereichen	 nicht	 vertreten.	 Die	 Bei‐
träge	 des	 ZrO812‐‐Polyeders	 konzentrieren	





mehr	 für	 eine	Bandenverbreiterung.	 Somit	 ist	 eine	Beeinträchtigung	der	 SiO44‐‐Tetraeder‐


























banden	 einen	 deutlichen	 Shift	 zu	 niedrigeren	 Wellenzahlen.	 Insbesondere	 die	 Bande	 bei	
~1090	cm‐1,	die	ein	Anzeiger	 für	ein	stark	vernetztes	SiO2‐Gitter	 ist,	 shiftet	sehr	stark.	Die	
zugesetzten	9	wt%	ZrO2	sorgen	sogar	für	einen	noch	größeren	Shift	der	Hauptbande.	Aller‐

















































NS/NAS	 zu	 einem	 gleichge‐
richteten	Shift	zu	niedrigeren	










Dagegen	 shiften	 die	 entfalteten	 Einzelbanden	 der	 CMAS‐/CMAS+‐Zusammensetzung	 kon‐
stant	 zu	 höheren	Werten,	wobei	 der	 Shift	 der	Hauptbande	 zu	 niedrigeren	Werten	 alleine	
durch	die	Intensitätsverhältnisänderungen	der	Einzelbanden	hervorgerufen	wird.	Ein	Grund	
für	dieses	Verhalten	könnte	ein	netzwerkstabilisierender	Prozess	sein,	bei	dem	ZrO44‐	bzw.	




















sionsexperimenten.	MgO	 ist	 eine	 rein	netzwerkmodifizierende	Komponente,	 die	dafür	be‐
kannt	ist,	dass	sie	Si‐O‐Si‐Verbindungen	nach	Si‐O‐	…Mg2+…‐O‐Si	auftrennt	und	somit	sehr	stark	
zur	 Depolymerisation	 und	 somit	 zur	 Viskositätssenkung	 beiträgt.	 Die	 folgende	 Abb.	 4.7‐5	




Hauptbanden	 zu	 niedrigeren	 Wellenzahlen	 gekommen.	 Die	 NAS‐Zusammensetzung	 (Abb.	
4.7‐5	links	oben)	zeigt	einige	Auffälligkeiten	im	Raman‐Spektrum.	Zusätzlich	zu	den	breiteren	
Banden	 der	 SiO44‐‐Netzwerkschwingungen	 bei	 1085	cm‐1	 und	 972	cm‐1	 sind	 2‐4	 weitere	
scharfe	Banden	niedriger	Intensität	zu	beobachten.	Die	genaue	Herkunft	dieser	Banden	ist	












































CAS	 shiften	 zu	 niedrigeren	
Werten,	 sogar	 stärker	 als	
durch	 die	 Aufnahme	 von	
Y2O3+ZrO2,	was	ein	Hinweis	auf	eine	stärkere	Netzwerkaufspaltung	ist.	Diese	wird	durch	die	






sich	 der	 bereits	 vorhandene	MgO‐Gehalt	 in	 der	 CMAS‐/CMAS+‐Zusammensetzung	 auf	 die	
Bandenshifts	durch	die	weitere	Aufnahme	von	MgO	auswirkt,	wurde	nicht	näher	untersucht.	
Die	 „Vorsättigung“	 an	MgO	und	die	dadurch	bedingte	 verringerte	MgO‐Aufnahme	und	die	
netzwerkstabilisierende	Wirkung	der	ZrO2‐Komponente	sind	aber	eine	mögliche	Erklärung	
für	die	zuvor	dargestellte,	von	den	Y2O3+ZrO2‐Proben	abweichende,	strukturelle	Entwicklung.	





ZrO2+MgO	hervorgerufen	wird,	 spricht	 für	 eine	 ähnliche	Rolle	der	beiden	Oxide	MgO	und	































































nenten	 ZrO2	 und	 Y2O3	
(MgO)	in	der	Glasstruktur	
analysiert	 werden.	 Für	















ger	 Basizität,	 ohne	Überschuss	 an	Netzwerkwandlern,	 eine	 netzwerkmodifizierende	 Rolle	


















































































nicht	direkt	 experimentell	messen	 lassen.	SL	 lässt	 sich	aus	 folgender	Beziehung	 (Gl.5.1‐3)	
nach	DUPRÉ[281]	ableiten,	









Gl.5.1‐4	 	 	 	 ܵ ൌ ஺ܹௌ௅ െ ௄ܹ௅	




























































































                 
OVERBURY[285]  m‐ZrO2  ‐‐‐  <1423 ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐  1130 
  t‐ZrO2  ‐‐‐  1423‐2575 ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐  770 
  c‐ZrO2  ‐‐‐  >2575 ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐  <770 
KANETKAR[286]  Y2O3 Al1Cr20Ni  1773 138 329 1290 1281  322 
  Al4Cr20Ni  1773 141 271 1310 1216  198 
OVERBURY[285]  CaO ‐‐‐  ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐  820 
OVERBURY[285]  MgO  ‐‐‐  ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐  1100 
ZHU[287]  8Y‐ZrO2  Ti  1973 142 602 1460 1510  360 
UEKI[288]  10Ca‐ZrO2  Al  1373 60 1250 784 833  1225*)
  Cu  1373 115 800 1311 1385  832 
NIKOLOPOULOS[289]  10Ca‐ZrO2   Cu  1473 122 602 1311 1288  590 
  Co  1823 123 721 1610 1594  712 
  Ni  1773 120 878 1754 1741  871 

























































































Tab. 5.1‐2: Oberflächenspannungsparameter  in  [mN∙m‐1]  für einige wichtige Oxidkomponenten bei 1300°C nach AP‐
PEN[294, 295]. 
	
















  B2O3  K2O  SiO2  CaF2  Na2O  Fe2O3  TiO2  CrO  ZrO2  BaO  SrO  CaO  MgO  FeO  NiO  MnO  Al2O3  Cr2O3 
σLi  *)  *)  290  ‐‐‐  295  490  250  ‐‐‐  350  470  490  510  520  ‐‐‐  400  390  580  ‐‐‐ 
  B2O3  K2O  SiO2  CaF2  Na2O  Fe2O3  TiO2  CrO  ZrO2  BaO  SrO  CaO  MgO  FeO  NiO  MnO  Al2O3  Cr2O3 
σLi  80  10  340  ‐‐‐  150  450  300  ‐‐‐  410  370  ‐‐‐  480  660  ‐‐‐  450  450  620  ‐590 
  MoO3  Cr2O3  B2O3  K2O  PbO  BaO  Li2O  MgO  FeO  MnO  SrO  CaO  Al2O3  SiO2  Na2O  ZnO 
σLi  ‐1238  ‐1790  24  81  167  553  443  614  ‐‐‐  338  537  548  533  264  331  529 
  B2O3  K2O  SiO2  CaF2  Na2O  Fe2O3  TiO2  CrO  ZrO2  BaO  SrO  CaO  MgO  FeO  NiO  MnO  Al2O3  Cr2O3 
σLi  110  160  260  290  295  300  360  360  400  560  600  625  635  645  645  645  655  800 
  MoO3  Rb2O  B2O3  K2O  PbO  BaO  Li2O  MgO  FeO  MnO  SrO  CaO  Al2O3  SiO2  Na2O  ZnO  Fe2O3 
σLi  ‐2450  ‐343  ‐286  ‐222  ‐138  128  148  196  268  292  332  334  347  0  0  0  0 
    σLBulk in [mN∙m‐1] der synthetisierten Schmelzen 
Modell  T in [°C]  NS  NAS CAS CMAS CMAS+  syn.S.
               
APPEN[294, 295]  1300  291  327 418 410 411  446
DIETZEL[296]  1500  278  348 447 416 418  443
GOLEUS et al.[297]  n.a.  277  324 420 413 ‐‐‐  ‐‐‐
KUCUK et al.[298]  1400  271  315 441 432 ‐‐‐  476




Da	 es	 sich	 bei	 der	 Oberflä‐
chenspannung	einer	Flüssig‐
phase	 um	 eine	 temperatur‐
abhängige	 Größe	 handelt,	
und	die	Berechnungsmodelle	









sichtigt	 und	 somit	 die	 Be‐
rechnung	von	σLBulk	mit	steigender	Temperatur	ermöglicht,	 ist	das	Dietzel‐Modell[296],	dem	
folgende	Formel	(Gl.5.1‐9)	zugrunde	liegt:	






















































stablette	 auszuschließen	 und	 eine	 bessere	 Ver‐
dichtung	zu	gewährleisten,	mit	Wasser	leicht	an‐
gefeuchtet.	 Das	 feuchte	 Pulver	 wird	 mit	 einem	
Druck	 von	~5	N/mm²	 verdichtet.	 Eine	 einheitli‐
che	 Verdichtung	 ist	 sehr	 wichtig.	 Dadurch	 wird	
gewährleistet,	 dass	 die	 gleiche	 Ausgangsvoraus‐
setzung	 (Pulverkompaktion)	 für	 den	 Auf‐
schmelzprozess	 der	 unterschiedlichen	Gläser	 ge‐
geben	 ist,	wodurch	die	Vergleichbarkeit	 gewähr‐
leistet	wird.	Die	Presstablettenmaße	von	2	mm	Ø	und	3	mm	Höhe	sind	dabei	einzuhalten,	da	
bei	 einigen	 Schmelzen	 sehr	 geringe	 Benetzungswinkel	 θ	 zu	 erwarten	 sind.	 Bei	 größeren	
Abb. 5.2‐1: Benetzungsversuchsaufbau mit  (1) Pro‐

















rode,	 Deutschland)	 aufgerüstet.	 Wichtigste	 Punkte	 waren	 dabei	 die	 computergesteuerte	
Ofensteuerung	des	neuen	MoSi2‐Ofens	und	die	digitalisierte	Bildanalysesoftware	EMI2	V2.3	
(Hesse	Instruments,	Osterode,	Deutschland),	die	eine	ständige	Aufzeichnung	der	Probensil‐
houette	 gewährleistet	 und	 dazu	 eine	 automatische	 Ausmessung	 des	 liegenden	 Tropfens	
(Breite,	Höhe,	Formfaktor,	Eck‐	und	Benetzungswinkel)	vornimmt.	
























Benetzungsexperimente	werden	 in	der	Liegende‐Tropfen‐Methode	 (engl.	 sessile	drop	me‐
thod)	 durchgeführt.	 Dabei	 können	 sowohl	 charakteristische	 Größen	 der	 jeweiligen	
Schmelzphase,	wie	Erweichungstemperatur	(A),	Sphärentemperatur	(B),	Halbkugeltempera‐






























Substrat,	 wie	 z.B.	 einem	 Platinblech,	 durchgeführt	 werden.	 In	 allen	 getesteten	 Material‐
Schmelzkombinationen	ist	es	zu	einem	Material‐Schmelzaustausch,	wenn	nicht	sogar	zu	einer	
stärkeren	Infiltration,	häufig	auch	bereits	vor	Erreichen	der	1600°C	Endtemperatur,	gekom‐
men.	 Deshalb	 ist	 die	 Härth‐Schubert´sche	 Beziehung	 nach	 Gl.5.2‐1	 für	 Benetzungsexperi‐
mente	von	silikatischen	Schmelzen	auf	ZrO2	in	dieser	dargestellten	Form	nicht	zutreffend.	Al‐







Relation	 des	 aktuell	 gemessenen	 Umfangs	 der	 Silhouette	 zum	












































sammensetzung,	 aber	 auch	 die	 Pul‐
verkompaktion	 haben	 einen	 großen	
Einfluss	 auf	 den	 Sinterbeginn.	 Alle	
Proben	 wurden	 mit	 einem	 identi‐
schen	 Anpressdruck	 von	 5	N/mm²	
verpresst.	 Der	 Kompaktionsgrad	














Schmelze  S in [°C]  A in [°C]  B in [°C]  C in [°C]  D in [°C] 
           
NS  468±2  691±2  926±7  1009±9  1083±14 
NAS  876±15  1177±12  1311±11  1389±11  1434±14 
CAS  898±6  1550±4  ‐‐‐  ‐‐‐  1558±1 
CMAS  773±4  904±3  1234  1242±1  1244±1 
CMAS+  655±4  1211±1  1224±1  ±1228±1  1236±1 
syn.S.  1186±2  1314±1  ‐‐‐  1330±1  1333±1 
CAS+ZrO2+Y2O3  ~905  ~1062  ‐‐‐  ‐‐‐  ~1504 




























































Das	Aufschmelzverhalten	 (Verlauf	 der	θ/T‐Kurve)	der	NS	und	NAS	 sowie	der	CAS,	 CMAS,	
CMAS+	und	syn.S.‐Schmelze	 ist	 im	Rahmen	der	Messgenauigkeit	 für	die	übrigen	Substrate	
(GTS,	SG3Y,	IBU3Y,	SG10Mg	und	IBU10Mg)	vergleichbar	und	damit	substratunabhängig,	un‐
terscheidet	sich	dabei	aber	in	den	absoluten	θ	–Werten	(Benetzungsverhalten).	In	Tab.	5.2‐2	
ist	 eine	 Übersicht	 über	 die	 durchgeführten	 Benetzungsexperimente	 der	 synthetischen	
Schmelzen	auf	den	unterschiedlichen	Substraten	in	Luft	gegeben.	Die	dabei	angegebenen,	ge‐



















































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































Die	 angegebenen	 Werte	 bei	 1600°C	 sind	 ca.	 1	min	 nach	 Erreichen	 der	 Endtemperatur	
(1600°C)	ebenfalls	aus	5	aufeinanderfolgenden	Messwerten	bestimmt	worden.	Die	 in	Tab.	











Eine	 weiterführende,	 detaillierte	 mikroskopische	 Analyse	 der	 Material‐Schmelz‐Interakti‐
onsregion	anhand	von	Querpräparaten,	zur	Klärung	der	genauen	Zusammenhänge	zwischen	
Benetzung,	 Infiltration,	Korrosion,	wurde	aus	Zeitgründen	an	den	Benetzungsproben	nicht	
durchgeführt.	 Eine	 stellvertretende,	 detaillierte	 Analyse	 der	 Reaktionen	 zwischen	 den	






























nen,	was	 hier	 nicht	 der	





















geschlossene	 Porengase	 im	Pulverpressling	 hervorgerufen,	 die	 durch	 das	Ausbilden	 einer	
dichten,	oberflächlichen	Sinter‐	bzw.	Schmelzhaut	auf	dem	Pressling	am	entweichen	gehin‐
dert	werden.	Bei	den	Porengasen	kann	es	sich	lediglich	um	eingeschlossene	Luft	handeln,	da	
die	 Gläser	 zuvor	 sorgfältig	 dekarbonatisiert	wurden	 und	 eine	materialinterne	 Gasbildung	
durch	Zersetzung	oder	Reaktion	ausgeschlossen	werden	kann.	Bei	Erreichen	der	Sphären‐


























terial‐Schmelz‐Paarungen	gekommen.	Diese	 führt	 im	Extremfall	 (siehe	 IBU10Mg)	 zu	einer	
starken	Materialquellung,	die	sich	in	Form	einer	Wellenbildung	auf	der	Substratoberfläche	












größe	 eine	 vergleichbare	 Infiltrationsresistenz	 gegenüber	 den	 CMASs‐Schmelzen	 besitzen	
und	somit	dieser	Effekt	im	residualen	Schmelztropfen	beobachtet	werden	kann.	In	den	Übri‐






















Abb.  5.2‐8:  Kristallitbildung  in  der  CMAS‐Schmelze  während  des  Benetzungsexperiments  auf  den  Substraten  T8Y, 
SG3Y1650°C und IBU3Y1650°C. 
	























gen,	 entsprechend	 der	 polykristallinen	 Keramiken,	 homogene	 Beugungsringe,	 ohne	
































Über	 ortsaufgelöste	 µ‐XRD²‐Messungen	 konnten	 unterschiedlich	 stabilisierte	 ZrO2‐Phasen	
mit	teilweise	höheren	Gehalten	an	CaO	aber	auch	hohen	Y2O3‐Werten	nachgewiesen	werden,	















Erreichen	 der	 1600°C	 Endtemperatur	 eingesetzt	 hat.	 Die	 in	 bzw.	 auf	 einer	 Schmelzphase	
schwimmende	Kristallisate/Festkörper	beeinflussen	die	physikalischen	Vorgänge,	die	der	ei‐




































































































YSZ‐Materialien  bei  1600°C,  in  Abhängigkeit  vom  Stabilisatorgehalt  (links)  und  in Abhängigkeit  von  der  Korngröße 
(rechts). 
Allerdings	spielt	auch	die	Korngröße	bzw.	die	dadurch	vorgegebene	Korngrenzphasenkon‐




























zusätzlich	 zum	Y2O3‐Gehalt	 auch	 in	 dieser	Reihenfolge	 abnehmende	mittlere	Korngrößen.	
Weshalb	die	Unterschiede	im	Benetzungswinkel	θ	nicht	nur	auf	den	Stabilisatorgehalt,	son‐


















ven,	 erdalkalihaltigen	 Schmelzen	 nicht	 der	 Stabilisatorgehalt	 ausschlaggebend	 für	 ein	



























der	 CAS‐Schmelze	 dargestellt,	 hat	 die	Materialvergröberung	 auch	 bei	 den	 beiden	 CMASs‐
Schmelzen	und	der	syn.S.‐Zusammensetzung	einen	großen	Einfluss.	Im	Kontakt	zur	reakti‐
ven,	 niedrigviskosen	 CMAS‐Schmelze	 konnte	 die	 Materialvergröberung,	 der	 untersuchten	
IBU3Y‐Probe,	die	Infiltration	deutlich	verringern.	Der	Prozess	der	Korngrenzöffnung	ist	dabei	
stark	an	die	Schmelzreaktivität	gebunden	(vgl.	SHAW	et	al.[45]).	Dies	hat	zur	Folge,	dass	die	






















alvergröberung	 des	 GTS‐Materials	 konnte	 eine	 vorzeitige	 Infiltration	 vor	 Erreichen	 der	
1600°C	auf	4	min	nach	Erreichen	der	1600°C	hinauszögern.	Am	Benetzungsverhalten	hat	sich	






















phasenkontaktpunkte	 zurückzuführen	 ist.	 Da	 die	 gemessenen	 Benetzungswinkelunter‐
schiede	zu	den	Y2O3‐stabilisierten	Materialien	sehr	deutlich	sind,	ist	von	einer	sehr	hohen	Re‐






















































































































zuführen.	Abb.	 5.2‐20	 (unten)	 zeigt,	 dass	 es	 bei	 1600°C	deutliche	Unterschiede	 im	Benet‐
zungsverhalten	gibt.	Während	nach	Erreichen	der	1600°C	die	(100)‐Schnittlage	mit	~24°,	im	
Verhältnis	 zu	 den	 auf	 den	 polykristallinen	 Keramiken	 gemessenen	 θ	 (~8‐10°),	 deutlich	
schlechter	benetzt,	zeigt	die	(110)‐Schnittlage	ähnlich	niedrige	Benetzungswinkel	(~8°)	wie	
die	polykristalline	Keramik.	Die	(111)‐Schnittlage	liegt	mit	~14°	wieder	deutlich	über	dem	
polykristallinen	 Durchschnitt.	 Mit	 zunehmender	 Haltezeit	 bei	 1600°C	 sinken	 diese	Werte	
noch	leicht	auf	etwa	20°	(100),	13°	(111)	bzw.	7°	(110).	Dieser	leichte	Abfall	deutet	auf	eine	













































bis	 zu	50‐fache	 an	CO2	 und	bis	 zu	5‐fache	 an	CO	gegenüber	 t‐/c‐ZrO2	 adsorbieren	
kann.	Somit	ist	die	Grenzflächenenergie	SG	der	m‐ZrO2‐Phase	um	ein	vielfaches	gerin‐











































































nach	 Versuchsende	 eine	 leichte	 Grünfärbung	 (vgl.	 Abb.	 5.2‐23).	 Das	 thermodynamische	
Gleichgewicht	der	Reaktion	(Gl.5.2‐1)	liegt	bei	1	bar	Umgebungsdruck	bei	ca.	1530°C.	


















































































































































gelösten	 Stabilisator	 bzw.	 ZrO2	 und	 Komponenten	 der	 angreifenden	 Schmelze	 entstehen.	






erhalten,	wird	 im	 folgenden	Kapitel	 6.1	 ein	Beispiel	 einer	korrodierten	MgO‐stabilisierten	
ZrO2‐Keramik	nach	dem	Kontakt	zu	einer	metallurgischen	CAS‐Schlacke	vorgestellt.	
6.1 ZrO2‐Korrosion nach industriellem Einsatz 
In	 der	 metallschmelzenden	 Industrie	 werden	 MSZ‐Materialien	 hauptsächlich	 aus	 Kosten‐
gründen	gegenüber	den	YSZ	bevorzugt.	Anahnd	einer	MSZ‐Schieberplatte,	die	unter	realen	
Einsatzbedingungen	über	einen	längeren	Zeitraum	unter	zyklischer	Belastung	in	einer	Schie‐
beverschlusseinheit	 zum	Einsatz	 kam,	werden	 die	 zu	 erwartenden	Korrosionsphänomene	











Durch	 gegenseitiges	 Verschieben	 der	 beiden	 Platten	 mit	 azentrischer	 Bohrung	 wird	 der	
Schmelzfluss	geregelt,	der	maximal	wird,	wenn	die	beiden	Bohrungen	deckungsgleich	über‐
einander	 liegen.	 Dabei	 entstehen	 die	 höchsten	 Flussgeschwindigkeiten	 und	 folglich	 der	






























































Abb. 6.1‐3: Auflichtmikroskopische  (ALM) Aufnahme der Schieberplattenprobe  (links) mit der  zugehörigen KLM‐Auf‐
nahme (Mitte links). SEM‐Detailaufnahme eines Schmelzeinschlusses mit zugehöriger KLM‐Aufnahme und den EDS‐Ele‐














































Transformation	 in	 die	m‐ZrO2‐Phase	 gekommen.	Durch	die	KLM‐Aufnahmen	kann	der	m‐









XRD²	Messungen	 konnten	 lediglich	 das	 tetragonale	 Ausgangsmaterial	 und	 das	monokline	
Korrosionsprodukt	nachgewiesen	werden.	Ein	Grund	hierfür	ist	das	schnelle	Abschrecken	auf	





































































roskopisch	 erkennen	 lässt,	 sind	 die	 T8Y‐Würfel	 in	 den	 mit	 NS‐,	 der	 NAS‐	 und	 der	 CAS‐
Schmelze	gefüllten	Tiegel	noch	in	ihrer	ursprünglichen	würfeligen	Form	vorhanden,	während	
die	CMASs‐Schmelzen	und	die	syn.S.‐Schmelze	ein	deutlich	unterschiedliches	Korrosionsbild	









über	 die	 jeweilige	 „Struktur“	 der	 Keramik	 am	 Material‐Schmelz‐Kontakt	 nach	 200	h	 bei	
1600°C.	
	





















































































































hängt	 womöglich	 direkt	 mit	 den	 Kornwachstumsprozessen	 während	 des	 Versuchs	 bei	
1600°C	zusammen.	Entweder	fehlen	die	Kristallisationskeime	in	der	näheren	Umgebung	zu	
den	großen	Körnern,	oder	die	ZrO2‐Konzentration	im	Umfeld	um	die	Körner	ist	aufgrund	des	






















Ausrichtung	der	 an	der	Raman‐Schwingung	beteiligten	Atombindungen,	 kommt	es	 im	Ra‐
man‐Spektrum	zu	unterschiedlichen	 Intensitätsverteilungen	der	Raman‐Banden.	Auf	diese	
Weise	können	Unterschiede	in	der	Domänenausrichtung	sichtbar	gemacht	werden.	So	zeigt	






















Daraus	 schlussfolgernd	 lässt	 sich	
sagen,	 dass	 die	 dendritisch	 ge‐
wachsenen	Kristallite	in	den	Sätti‐





schen	 Gleichgewicht	 mit	 der	
koexistierenden	 Schmelze	 stan‐
den.	 Demnach	 ist	 davon	 auszuge‐
hen,	 dass	 der	 ZrO2	 bzw.	 Y2O3‐Ge‐
halt	 der	 Schmelze	 nach	 200	h	 bei	
1600°C	in	etwa	den	Sättigungswert	
darstellt.	Dagegen	sind	die	flocken‐
artigen	 Kristallite	 in	 der	 syn.S.‐














































Wie	die	Analysen	zeigen,	 ist	der	ZrO2/Y2O3‐Gehalt	 in	der	 freien	Schmelze	am	höchsten.	 In	













Die	 NAS‐Schmelze	 zeigt	 ein	 gegenläufiges	 Verhalten.	 Hier	 sind	 die	 kontaktnahsten	 Mess‐




ZrO2	 und	 Y2O3	 in	 der	 Bulkschmelze	 unterbindet.	 Eine	 detaillierte	 Analyse	 folgt	 in	 Kapitel	
6.4.3.7	 „Einfluss	 Viskosität	 und	 (Benetzungsverhalten)“.	 Folglich	wurde	 in	 der	NAS‐Probe	





  NS  NAS  CAS  CMAS  CMAS+  syn.S.*) 
             
SiO2  70,9 ±0,7 (81,7)  66,6 ±0,2 (75,4)  37,5 ±0,3 (47,3)  40,7 ±0,4 (45,3)  35,1 ±0,2 (42,0)  21,7 ±1,2 (27,7) 
Al2O3  0,2 ±0,0 (0,1)  18,8 ±0,4 (12,5)  30,6 ±0,2 (22,7)  10,3 ±0,1 (6,8)  17,8 ±0,1 (12,5)  10,4 ±0,6 (7,8) 
CaO  ‐‐‐  ‐‐‐  21,7 ±1,2 (21,9)  25,6 ±0,3 (30,6)  20,5 ±0,2 (26,2)  24,0±1,0 (32,8) 
MgO  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐  5,4 ±0,1 (8,9)  4,5 ±0,1 (8,1)  3,9 ±0,4 (7,3) 
Na2O  6,6 ±0,2 (7,3)  8,4 ±0,1 (9,2)  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐ 
MnO  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐  5,8 ±0,3 (6,3) 
NiO  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐  0,5 ±0,0 (0,5)  ‐‐‐ 
Fe2O3  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐  ‐‐‐  4,6 ±0,1 (2,1)  11,2 ±0,7 (5,4) 
HfO2  0,5 ±0,1 (0,3)  0,2 ±0,1 (0,1)  0,2 ±0,1 (0,1)  0,3 ±0,1 (0,2)  0,2 ±0,1 (0,1)  1,7 ±0,7 (1,0) 
             
ZrO2  15,4 ±0,3 (8,7) 3,7 ±0,1 (2,1)  9 ±0,1 (5,5) 12,2 ±0,2 (6,6) 11,8 ±0,1 (6,9)  17 ±1,7 (10,6)
Y2O3  6,3 ±0,2 (1,9) 2,4 ±0,6 (0,7)  5,9 ±0,2 (2,0) 5,2 ±0,1 (1,5) 4,9 ±0,1 (1,6)  4,7 ±0,5 (1,6)
ZrO2/Y2O3  2,44 (4,5) 1,54 (2,9)  1,53 (2,77) 2,35 (4,3) 2,41 (4,4)  3,62 (6,6)






che	 Unterschiede	 in	 der	 ZrO2‐,	
aber	 weniger	 deutliche	 Unter‐
schiede	 in	 der	 Y2O3‐Löslichkeit	




ligen	 Schmelze	 ab.	 Dieses	 Un‐
gleichgewicht	 ist	 somit	 der	 An‐
trieb	für	die	ZrO2‐Korrosion.	
Die	 Absolutgehalte	 an	 gelöstem	
ZrO2	übersteigen	dabei	 in	 jedem	
Fall	 die	 des	 aufgenommenen	
















Für	 Y2O3	 gilt	 diese	 Abhän‐
gigkeit	 nicht	 (Abb.	 6.2‐9).	
Da	es	in	allen	untersuchten	
Schmelzen,	 zu	 sehr	 ähnli‐
chen	 Y2O3‐Werten	 kommt,	
liegt	 die	 Vermutung	 nahe,	
dass	dies	mit	dem	verwen‐
deten	 T8Y‐Material	 im	 Zu‐
sammenhang	 steht	 und	
eine	 weitere	 Y2O3‐Auslau‐



























































telten	 Sättigungswerte	 der	 NS‐




































ner.	 Eine	 detaillierte	Darstellung	der	Messergebnisse	 findet	 sich	 in	Kapitel	 6.4.3.9.	 In	 den	
























Basizität/Reaktivität	 bewirkt	 eine	deutliche	 ZrO2‐Anreicherung	und	birgt	 somit	 ein	 hohes	






































terialien	 gegenüber	 silikatischen	 Schlacken	 und	 Schmelzen	 vor	 allen	Dingen	 auf	MSZ	 und	




Zirkon	 (ZrSiO4)	und	 einer	Art	ATZ‐Keramik	 im	Kontakt	 zu	unterschiedlichen	 silikatischen	







einzelner	 Körner	 auf	 mikrostruktureller	 Ebene	 wird	 dabei	 eher	 weniger	 Beachtung	 ge‐
schenkt.	Die	genauen	Korrosionsprozesse	des	eigentlichen	YSZ‐Materials	sind	daher	weitest‐
gehend	unbekannt.	Um	jedoch	präzise	Vorhersagen	zur	Lebenszeit	verschiedenster	Bauteile	
treffen	 zu	 können,	 bedarf	 es	 einem	 genauen	 Verständnis	 der	 Vorgänge	 bei	 der	 Material‐
Schmelz‐Interaktion,	wie	Fremdstabilisierung	durch	Schmelzkomponenten,	Stabilisatoraus‐
laugung,	 Destabilisierung,	 Phasentransformation,	 Volumenexpansion	 mit	 einhergehender	
























Tiegel	 mit	 ~8	 mol%	 (15	wt%)	 Y2O3,	 mit	 den	 durchschnittlichen	 Maßen	 ~36,4	mm	 x	
~20,5	mm	x	~15,8	mm	(H	x	ØA	x	ØI)	(Metoxit	AG,	Thayngen,	Swiss)	und	doppelseitig	polierte,	




den	Herstellerangaben	 eine	 starke	 Abweichung	 (siehe	 Kapitel	 3.3.3).	 Über	WDS‐Analysen	





















































schen	 Mikroskopie	 bzw.	 der	 Rasterelektronenmikroskopie	 durchgeführt.	 Die	 chemischen	





































































































es	 an	 den	 Tiegelwandungen	 und	 den	 SC‐
Proben	nachweislich	zu	erhöhten	Korrosi‐
onsraten	im	Vergleich	zur	bodennahen	Re‐
gion,	 wie	 die	 Analyse	 der	 Materialver‐
lustraten	 (Abb.	6.3‐4)	belegen.	Diese	Kor‐




ten	 thermo‐chemischen	 Varianzen	 bil‐
det.[314‐316].	
SCHWABE	 et	 al.[314]	 und	 HINTZ	 et	 al.[315]	
zeigten	in	ihren	Arbeiten,	dass	bereits	ge‐
ringe	thermische	Unterschiede	(<5°C)	von	
der	 Außenseite	 zum	 Inneren	 eines	 mit	
Flüssigphase	 gefüllten	 Tiegels	 Konvekti‐
onszellen	 entstehen	 lassen,	 die	 in	 ihrem	
Ausmaß	und	ihrer	Form	die	beobachteten	
Korrosionsphänomene	 erklären	 können.	





nige	 °C	 höhere	 Temperatur	 erfahren,	 als	
die	dazu	senkrecht	stehenden	Flächen	des	
Tiegelbodens	 und	 der	 Tiegeloberseite.	
































der	 Schmelzkonvektion	 zurückzuführen.	 Der	 konvektive	 Materialabtransport	 vom	
Material‐Schmelzkontakt	 bzw.	 die	 ständige	 Zuführung	 von	 ungesättigter	 Schmelze	























hingewiesen,	 dass	 die	 absolute	Korrosionsrate	 bzw.	 die	Materialverlustrate	 aus	 geometri‐

























identische	 Flussgeschwindigkeit	 herrscht	 und	 somit	 identische	 Voraussetzungen	 gegeben	







































REM‐Aufnahmen und die  sich daraus  ergebende Auftrennung der Korrosionsschicht  in  eine  innere und  eine äußere 
Schicht.  Äußere  Korrosionsschicht  (orange),  innere  Korrosionsschicht  (grau)  und  unkorrodiertes  Ausgangsmaterial 
(weiß). Für jede Probe sind jeweils die gemessenen Transformationstiefen in µm angegeben. 
Die	innere	Korrosionsschicht	(Abb.	6.3‐7a)	weist	eine	deutlich	niedrigere	Porosität	und	eine	
homogene	 Korngrößenverteilung	 auf.	 Das	 ursprüngliche	 Korngefüge	 der	 Keramik	 scheint	
noch	 vorhanden	 zu	 sein,	 wobei	 lediglich	 die	 Korngrenzphasen	 durch	 die	 infiltrierende	
Schmelze	aufgelöst	wurden.	Die	durchschnittliche	Korngröße	wächst	dabei	mit	der	Haltezeit	






ausgeprägten	 haifischzahnartigen	 Körnern	 der	 äußeren	 Schicht	 und	 der	 zunehmenden	






Das	 Schichtdickenwachstum	 wurde	 für	 alle	
Proben	gleichermaßen	bestimmt.	Hierfür	wur‐





samte	 Tiegelwand	 orthogonal	 zum	 Material‐




Verhältnis	 von	 innerer	 zu	 äußerer	 Schichtdi‐
cke	mit	der	Zeit	hin	 zu	kleineren	Werten	än‐
dert,	da	die	äußere	Schicht	mit	zunehmender	
Versuchsdauer	 schneller	 wächst	 bzw.	 auch	
langsamer	abgetragen	wird.	Insbesondere	bei	
der	 6	h‐	 und	 12	h‐Probe	 (Abb.	 6.3‐8)	 ist	 dies	
sehr	gut	zu	beobachten.	Des	Weiteren	ist	in	la‐
teraler	 Richtung	 ein	 deutlicher	 Anstieg	 der	
Schichtdicken	hin	zum	Tiegelboden	zu	erken‐






Fehlen	der	 konvektiven	 Strömung	 im	boden‐
nahen	 Bereich	 zurückzuführen	 (vgl.	 Kapitel	
6.3.2.1).	Dadurch	wird	die	Schmelze	in	diesem	
Bereich	 sehr	 schlecht	 durchmischt	 und	 eine	
Sättigung	der	Schmelze	an	ZrO2	und	Y2O3	tritt	










































rations‐/Diffusionswege	 zurückzuführen	 sein.	 Das	 Modell	 von	 unterschiedlichen	 Entste‐












































































Schichtdicken	 deutlich	 ab,	 da	 hier	 die	





ßeren	 Korrosionsschichtbildung	 über	 deren	
Wachstum	 bis	 hin	 zur	 Reifung	 und	 Ausbil‐
dung	 der	 haifischzahnartigen	 Körner	 beo‐
bachtet	werden	kann	(siehe	Abb.	6.3‐11).	
Die	 REM‐Aufnahmen	 in	 Abb.	 6.3‐11	 (oben)	
zeigen	 die	 initiale	 Phase	 der	 Schichtbildung	
anhand	 der	 6	h‐Probe.	 Die	 innere	 Schicht	







deten	 äußeren	 Schicht	 immer	weiter	 aufge‐
löst	werden.	Die	12	h‐Probe	(Abb.	6.3‐11	un‐








nern	 der	 äußeren	 Schicht	 wieder	 ausfällt.	

























































































angrenzenden	 Bulkschmelze	 und	 der	 interstitiellen	 Schmelzphase	 zwischen	 den	 beiden	
Schichten	aber	auch	die	Y2O3‐Auslaugung	aus	den	ZrO2‐Körnern	 ist	ein	nächster	wichtiger	

















































































(Abb.	 6.3‐16)	 existiert,	 be‐
dingt	durch	das	sehr	gute	Be‐
netzungsverhalten	 der	 CAS‐
Schmelze,	 ein	 dünner,	 strak	
adhäsiver	Schmelzfilm	am	di‐
rekten	 Kontakt.	 Dieser	 wird	
aufgrund	 der	 Adhäsions‐
kräfte	 nicht	 direkt	 von	 der	
Konvektionszelle	beeinflusst.	
Dadurch	kann	sich	 in	nächs‐
ter	 Nähe	 zum	 ZrO2‐Material	
eine	 ZrO2‐Sättigung	 einstel‐
len,	 die	 nach	 einer	 gewissen	










































Die	 Y2O3‐Gehalte	 der	 freien	 Schmelze	 erreichen	 in	 keiner	 Probe	 den	 Sättigungswert	 von	






























erreicht.	 So	 erreicht	 die	 Schmelze	 in	 der	 0,5	h‐Probe	 lediglich	 einen	 Maximalwert	 von	












der	 0,5	h‐,	 1	h‐,	 6	h‐	 und	
12	h‐Probe	 aus	 Abb.	 6.3‐17	
schematisch	 angedeutet.	
Sieht	 man	 von	 der	 ausfäl‐
lungsbedingten	 ZrO2‐Verar‐
mung	 am	 direkten	 Kontakt	
ab,	 so	 beschreiben	 die	 Ver‐
teilungskurven	 typische	Dif‐
fusionsprofile,	wie	sie	durch	
die	 Fick´schen	 Gesetze	 (Gl.	
6.3‐2	 &	 6.3‐3)	 beschrieben	
werden.	
Gl.6.3‐2	 	 	 	 ܬ ൌ െܦ డ௖డ௫	 	 	 (1.	Fick´sches	Gesetz)	












Schmelzkonvektionsströmung	 wird	 dadurch	 nicht	 beschrieben,	 weshalb	 eine	 genaue	 Be‐





strichelte	 Linie	 in	Abb.	 6.3‐18).	 Folglich	 ist	 die	 integrale	 Fläche	unterhalb	der	ZrO2‐Kurve	
beim	SC‐Material	deutlich	kleiner	als	beim	Tiegelmaterial.	Dies	gilt	nicht	nur	für	die	hier	vor‐























Da	 aber	 die	 Löslichkeit	 von	 CaO	 im	 ZrO2‐Kristallgitter[61]	 und	 auch	 in	 Y2O3‐stabilisiertem	
ZrO2[73]	sehr	hoch	ist,	 ist	anzunehmen,	dass	es	auch	im	Korrosionsbereich	zum	Einbau	von	
CaO	ins	ZrO2‐Material	kommt.	Dieser	Einbau	ins	ZrO2	bedeutet	gleichzeitig	ein	CaO‐Entzug	


























































SiO2	 konnte	 aufgrund	der	 schlechten	Löslichkeit	 nicht	 in	 der	 ZrO2‐Keramik	nachgewiesen	
werden.	 Es	wurden	 auch	 keine	 anderen	ZrO2‐SiO2‐Verbindungen	nachgewiesen.	Hingegen	
konnte	 eine	 geringe	 Al2O3‐Anreicherung	 von	 ~0,02	wt%	 aus	 dem	 Ausgangsmaterial	 auf	
~0,1	wt%	innerhalb	der	inneren	Korrosionsschicht	beobachtet	werden	(Abb.	6.3‐20).	Glei‐


































ter	 auf	 ~14	wt%	 zur	 Grenze	 zum	 äußeren	 Teil	 der	 inneren	 Korrosionsschicht	 (vgl.	 Abb.	
6.3‐21).	Ab	diesem	Zeitpunkt	gleichen	sich	die	korrosionsbedingten	chemischen	Änderungen	
in	 beide	Materialien,	wie	 auch	 die	mikrostrukturellen	 Änderungen.	 Den	 einzelnen	mikro‐









In	 Abb.	 6.3‐21	 sind	 die	 ermittelten	
Y2O3‐Gehalte	 und	 die	 dazugehörigen	
mikrostrukturellen	 Änderungen	 auf‐
getragen.	Auffällig	sind	die	sprunghaf‐





dukt	 einer	 fortschreitenden	 Auslau‐
gung	des	Ausgangsmaterials	bzw.	des	
bereits	 an	 Y2O3	 verarmten	Materials	
der	 inneren	 Schicht	 handelt.	 Wäre	
dies	der	Fall,	dann	müssten	in	den	Pro‐
ben	 im	 Übergangsbereich	 ZrO2‐Pha‐
sen	 mit	 Y2O3‐Gehalten	 von	 6‐9	wt%	
zu	finden	sein.	Diese	wurden	aber	in	
keiner	Probe	beobachtet.	
Auch	 die	 gemessene	 CaO‐Verteilung	




lung	 bezogen	 auf	 die	 mikrostruktu‐
rell	verschiedenen	Schichten	zusam‐
men.	 Ein	 fortschreitender	 Zerfall	
würde	 ebenfalls	 den	 CaO‐Gehalt	 be‐
einflussen	 und	 ein	 kontinuierliches	
Konzentrationsgefälle	 am	 Übergang	
von	innerer	zu	äußerer	Schicht	bzw.	innerhalb	der	Schichten	zeigen.	Ein	leichtes	Konzentra‐
tionsgefälle	 ist	 aber	 lediglich	 innerhalb	 der	 inneren	 Korrosionsschicht	 zu	 finden.	Wie	 die	
Y2O3‐Werte	belegen,	ist	die	innere	Schicht	durch	eine	kontinuierliche	Auslaugung	entstanden,	
bei	der	die	angreifende	Schmelze	durch	Auflösung	der	Korngrenzen	immer	weiter	ins	Mate‐
rialinnere	vordringt.	Dabei	gelangt	das	gut	 im	ZrO2‐Gitter	 lösliche	CaO	durch	Diffusion	 ins	
Material.	Dies	zeigt	 sich	bei	der	äußeren	Schicht	nicht.	Sie	weist	einen	konstant	niedrigen	
CaO‐Gehalt	auf.	Das	CaO	wird	folglich	nur	in	die	bereits	bestehenden	ZrO2‐Körner	der	inneren	




















































dingt	 eine	 stetige	 Diffusion	 von	
Y2O3	 aus	 der	 interlamellaren	
Schmelze	durch	die	 äußere	Kor‐
rosionsschicht	 (intralamellare	

















stiegen.	 Besonders	 die	 interla‐
mellaren	 Schmelzeinlagerungen	












































































berücksichtigt,	gibt	es	 im	Falle	der	 t‐ZrO2‐Phase	eine	 leichte	Überlagerung	 im	Bereich	von	
















tergrund‐Verhältnisse	 in	 einer	 stufenlosen	 Farbskala	 von	 schwarz	 (kein	 Signal)	 bis	 rot	



































































ragonalen	 Banden	 bei	 148	cm‐1	 und	 264	cm‐1	 und	 die	 der	monoklinen	 Doppelbanden	 bei	
181	cm‐1	 bzw.	 192	cm‐1.	 Die	 integralen	 Bandenintensitäten	 wurden	 mittels	 WiRE	 3.3	 be‐
stimmt.	 Dabei	 wurden	 zunächst	 alle	 auszuwertenden	 Spektren	 auf	 die	 gleiche	 Art	 unter‐








Das	Maximum	von	Cm	 liegt	 bei	 beiden	Materialien	 am	direkten	Material‐Schmelz‐Kontakt.	
Dieser	Wert	ist	bei	den	SC	mit	~80	vol.%	m‐ZrO2	deutlich	niedriger,	als	bei	den	polykristalli‐
nen	Keramiken	(~96	vol.%).	Da	in	der	äußeren	Schicht	bis	auf	m‐ZrO2	lediglich	t‐ZrO2	als	wei‐
tere	 kristalline	 Phase	 auftritt,	 lässt	 sich	 der	 t‐ZrO2‐Gehalt	 als	 Differenzwert	 (δt‐ZrO₂)	 zu	
100	vol.%	bestimmen.	So	ergibt	sich	δt‐ZrO₂	nach	Gl.6.3‐5.	



























Bei	 der	 Auswertung	 der	 Phasen‐
verteilung	 fällt	 weiter	 auf,	 dass	
der	maximale	Anteil	an	t‐ZrO2	am	
Kontakt	zur	inneren	Schicht	in	al‐
len	 Proben	 lediglich	 einen	 Wert	
von	90	vol.%	erreicht.	Somit	sind	
immer	 mindestens	 10	vol.%	 m‐
ZrO2	 vorhanden.	 Dies	 ist	 u.a.	 auf	





von	 der	 Messapparatur	 selbst	
(Objektiv/Wellenlänge/usw.)	 ab‐
hängig.	 Das	 Ergebnis	 repräsen‐
tiert	 somit	 nicht	 ausschließlich	
die	 fokussierte	 Oberfläche,	 son‐

































































































































































































Gitter	 eingebaute	 CaO	 wird	 beim	 Auflösen	 der	 c‐ZrO2‐Phase	 wieder	 vollständig	 von	 der	
Schmelze	aufgenommen	und	ist	nicht	im	t‐ZrO2‐Gitter	nachweisbar	(vgl.	Kapitel	6.3.2.3).	Die	
CaO‐Verteilung	zeigt	einen	sehr	sprunghaften	Übergang	von	innerer	zu	äußerer	Schicht,	was	


























Anteil	 rasch	 an.	 In	 Abb.	
6.3‐30	 ist	 dies	 schema‐
tisch	 dargestellt.	 Der	 an‐
gedeutete	 Unterschied	
zwischen	der	Tiegel‐	und	





ren.	 Da	 die	 interlamella‐
ren	 Schmelzeinlagerun‐
gen	am	Kontakt	zur	inne‐
ren	 Schicht	 an	 Y2O3‐
gesättigt	 sind	 (~6	wt%),	





























































Der	 sich	 über	 Korngrenzphasenauflösung	 auszeichnende	 Bildungsprozess	 der	 inneren	
Schicht,	ist	maßgeblich	von	der	Schmelzviskosität	und	dem	Benetzungsverhalten	abhängig.	
Wie	die	zuvor	dargestellten	Untersuchungen	zu	Viskosität	(Kapitel	4.6)	und	Benetzungsver‐





Anhand	 weitere	 Korrosionsexperimente	 mit	 unterschiedlichen	 Schmelzen	 (siehe	 Kapitel	
6.4.3.7),	ist	ersichtlich,	das	ist	die	doppelte	Schichtbildung	sehr	stark	von	den	Schmelzeigen‐
schaften	 (Viskosität	 und	 ZrO2/Y2O3	 Löslichkeit)	 abhängig	 ist.	 Eine	 deutlich	 niedrigere	
Schmelzviskosität	hat	sehr	viel	höhere	Diffusionsraten	zur	Folge.	Ist	die	Diffusion	der	gelös‐
ten	Stoffe	in	die	freie	Schmelze	sehr	groß,	dann	kann	eine	Wiederausfällung	nach	Auflösung	
der	 c‐ZrO2‐Phase	 vollständig	wegfallen.	 Es	 bildet	 sich	 lediglich	 die	 als	 innere	 Korrosions‐
schicht	bezeichnete	Struktur	mit	angelösten	Korngrenzen	und	sich	auflösenden	Körnern	am	
direkten	Kontakt	aus	(vgl.	auch	Kapitel	6.4.3.8).	

































levelabhängigen	 Untersuchungen	 anhand	 der	 Einkristall‐Tiegel‐Proben	 eindeutig	 belegen	
(Kapitel	6.3.2.3).	Die	Auswertung	eines	mittleren	Korrosionslevels	ist	hierbei	von	Vorteil,	da	
die	 Einflüsse	 durch	 zunehmende	 Schmelzsättigung	 und	 erhöhte	 Schmelzflussraten	 in	 den	
mittleren	Bereichen	minimiert	werden.	


















































Schmelzsättigung.	 Da	 aber	 die	 Materialauflösung	 an	 der	 äußeren	 Grenze	 dem	
Wachstum	 entgegenwirkt	 und	 dieser	 Vorgang	 von	 der	 Schmelzsättigung	 beein‐
flusst	wird,	ändert	sich	im	Laufe	der	Zeit	die	Wachstumsrate	①.	Mit	der	Bildung	
der	äußeren	Schicht	kommt	ein	weiterer	Faktor	hinzu,	der	das	Wachstum	der	in‐








wird,	 überwiegt	die	 Infiltration	 ins	 Innere,	 sodass	die	 innere	 Schicht	 sehr	 stark	






































Phase	 III	 zu	 überwiegen,	weshalb	 es	 zu	 einem	Einbruch	 in	 der	Wachstumsrate	
kommt.	Mit	der	Zeit	wird	das	Diffusionsgefälle	abgebaut	und	es	kommt	zu	einem	
Angleichen	 des	 ZrO2‐	 und	 Y2O3‐Gehalts	 zwischen	 Kontaktschicht	 und	 freier	
Schmelze	(siehe	Abb.	6.3‐14	&	Abb.	6.3‐17).	Zunächst	wird	die	ZrO2‐Sättigung	in	
der	freien	Schmelze	erreicht	und	der	Materialabtrag	stoppt.	Bis	zum	Erreichen	der	




nicht	mehr	weiter.	 Der	Wachstumsprozess	 kann	 somit	 durch	 eine	 beschränkte	




















































fährt	man	mit	 der	 1	h,	 6	h	 und	 12	h‐Probe	 (siehe	 Gesamtdicke	 der	 Korrosions‐
schicht	an	der	markierten	Messposition	in	Abb.	6.3‐8)	auf	die	gleiche	Weise,	sind	
hypothetische	 Schichtdicken	 von	~55	µm,	~130	µm	und	~200	µm	 anzunehmen	
und	es	ergibt	sich	aus	den	Werten	1‐200	h	für	Phase	III	eine	lineare	Wachstums‐
funktion	❸.	












gleichen.	 Dies	 ist	 auf	 den	 Phasentransformationsprozess	 zurückzuführen,	 der	 die	 c‐ZrO2‐
Phase	über	die	Komplettauflösung	und	direkte	Wiederausfällung	in	die	t‐ZrO2‐Phase	über‐
führt	und	dadurch	unabhängig	vom	Materialgefüge	(poly‐/monokristallin)	agiert.	Lediglich	








tion	 von	 der	 c‐ZrO2‐	 in	 die	 t‐ZrO2‐Phase	 und	 die	 größere	 Menge	 an	 Y2O3,	 die	 in	 der	
Schmelzphase	abtransportiert	werden	muss.	
Es	konnte	gezeigt	werden,	dass	 es	 sich	bei	dem	Korrosionsprozess	 eines	 c‐ZrO2‐Materials	
durch	Stabilisatorauslaugung	nicht,	wie	in	der	Literatur	beschrieben,	um	einen	stetigen	Pro‐
zess	mit	 kontinuierlich	voranschreitender	Phasentransformation	handelt,	 sondern	dass	 es	
beim	Übergang	in	die	tetragonale	Struktur	zu	einer	völligen	Umstrukturierung	des	Kristall‐
gitters	 über	 Auflösungs‐	 und	 Wiederausfällungsprozesse	 kommt.	 Der	 stabilisatorauslau‐


































und	 Temperatur	 untersuchen	 zu	 können,	 wurden	 eine	 Reihe	 klassischer	 Tiegelversuche	
durchgeführt.	Dabei	wird	insbesondere	ein	Vergleich	von	herkömmlichem,	üblicherweise	in	


























































lige	Material‐Schmelz‐Kombination	beobachtet	wurden,	wobei	 „Rot“	 für	 einen	Materialab‐




























































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































bestehen,	 sondern	meist	 eine	Mischung	dieser	Phasen	darstellen.	Das	 schwarze	Spektrum	













































ALM‐Aufnahmen	 bestimmt.	 Eine	 detaillierte	 Darstellung	 der	 Zusammenhänge	 zeigt	 Abb.	
6.4‐1	(oben).	
Eine	Materialquellung	tritt	vermehrt	dann	auf,	wenn	eine	sehr	niedrig	viskose,	stark	benet‐



































































































neigung	 (vgl.	 Poirier‐Geiger‐Modell	Gl.1‐1)	beeinflussen.	Durch	die	 zunehmende	Sättigung	
wird	aber	auch	das	Korrosionspotential	der	Schmelze	gemindert,	was	zu	einer	stetigen	Sen‐
kung	der	der	Materialabtragsrate	durch	Verlangsamung	der	Diffusionsprozesse	führt.	
Der	 Einfluss	 der	 Schmelzsättigung	 auf	 den	 Korrosionsverlauf	 wurde	 anhand	 der	 CAS‐


















Die	Korrosion	 ist	 lediglich	 auf	 das	Auslaugen	des	Y2O3	 aus	den	 zu	~15	wt%	stabilisierten	
ZrO2‐Körnern	beschränkt.	Durch	die	starke	Umwandlung	in	m‐ZrO2	und	die	dadurch	bedingte	

















terialabtrag	 gekommen,	 der	 sogar	 den	 Abtrag	 in	 der	 reinen	 CAS‐Schmelze	 übertrifft.	 Das	




































































































Um	den	Einfluss	des	Stabilisatorgehalts	 im	ZrO2‐Material	 auf	den	Korrosionsfortschritt	 zu	
analysieren,	müssen	gleiche	Grundvoraussetzungen	gegeben	sein.	Für	einen	zulässigen	Ver‐
gleich	unterschiedlicher	Materialien	müssen	die	gleichen	Versuchsbedingungen	(Tempera‐


















Die	 Infiltration	 ist	 durch	 die	 komplette	 Tiegelwand	 fortgeschritten	 und	 die	 infiltrierte	



































































anhand	 der	 Benetzungsversuche	 (sieh	
Kapitel	5.2.5.1)	vermutet	wurde.	 Inwie‐
fern	sich	die	Korngröße	auf	den	Korrosi‐












































































Die	 Korrosionsexperimente	mit	 den	 beiden	 CMASs‐Schmelzen	 nach	 1	h	 bei	 1600°C	 (Abb.	
6.4‐14	&	Abb.	6.4‐15)	zeigen	in	allen	Bereichen	deutliche	Unterschiede	zwischen	dem	T8Y‐	
und	dem	SG3Y‐Material,	sind	aber	materialbezogen	in	ihrem	Erscheinungsbild	sehr	ähnlich.	





























































lang	 der	 Korngrenzen	 ins	Material	 vordringt.	 Auch	wenn	 die	 SEM‐Aufnahmen	 des	 aufge‐
schwemmten	Gefüges	eher	auf	einen	Quellprozess	schließen	lassen,	scheint	der	Materialab‐
trag	durch	Auflösung	zu	überwiegen.	Vergleicht	man	die	beobachteten	Korrosionserschei‐
nungen	 des	 FSZ‐Materials	 in	 den	 CMASs‐Schmelzen	 mit	 denen	 in	 der	 CAS‐Schmelze,	 so	
entsprechen	 diese	 rein	 äußerlich	 den	 Korrosionserscheinungen	 der	 inneren	 Korrosions‐
schicht	(vgl.	Korrosionsmodell	Kapitel	6.3.3).	Beim	T8Y‐Material	kann	die	Schmelze	aufgrund	












detaillierte	 Untersuchung	 des	 Kornzersetzungsprozesses	 folgt	 in	 Kapitel	 6.4.3.5	 „Einfluss	
Korngröße“	(Unterpunkt	„Korrosion	auf	Korngrößenmaßstab“).	
Bei	der	CMAS+‐Probe	ist	die	Korrosion	(Infiltration/Transformation)	stärker	fortgeschritten	
als	 bei	 der	 CMAS‐Probe,	 was	 auf	 Unterschiede	 in	 Viskosität/Benetzungsverhalten/Basizi‐



























































































Die	 untere	 Hälfte	 zeigt	 die	 beiden	 MgO‐stabilisierten	 Materialien	 im	 Kontakt	 zur	 CAS‐
Schmelze.	Bereits	makroskopisch	 ist	 eine	drastische	Schädigung	beider	Materialien	 (siehe	
Schliffbilder)	 zu	erkennen.	Es	 ist	bei	 der	Reaktion	mit	der	CAS‐Schmelze	 zu	einer	 starken	




































































































in	Kapitel	 6.4.3.3	 „Einfluss	 Stabilisatorgehalt“	 beschrieben	und	diskutiert.	Die	 in	 den	Abb.	




tionstiefe.	Auch	die	 Infiltrationstiefe	 spiegelt	 sich	 in	den	EMPA‐Profilmessungen	wider.	So	
zeigen	die	jeweiligen	Proben	immer	eine,	bis	an	die	lichtmikroskopisch	gemessene	Infiltrati‐


















































































Gl.6.4‐2	 	 	 	 ܯܱ݃ ൅ ܣ݈ଶܱଷ ൌ ܯ݃ܣ݈ଶ ସܱ	
YSZ‐Materialien	sind	hingegen	deutlich	reaktionsträger	und	somit	unempfindlicher	im	Kon‐
takt	 zu	 silikatischen	Schmelzen.	Wie	die	durchgeführten	Experimente	mit	Y2O3‐gesättigter	






Gl.	6.4‐3	 	 	 	 ଶܻܱଷ ൅ 2ܱܵ݅ଶ ൌ ଶܻܵ݅ଶܱ଻	ሾ௦ሿ	





Annahme	 ΔHf	 25°C	 ൎconst.	 und	 S°25°Cൎconst.,	 ergibt	 sich	 für	 Gl.	 6.4‐1	 ein	 ΔGReak<0	 (ൎ‐
59	kJ/mol),	für	Gl.	6.4‐2	ein	ΔGReak<0	(ൎ‐39	kJ/mol),	für	Gl.	6.4‐3	ein	ΔGReak<0	(‐1018	kJ/mol)	
und	für	Gl.	6.4‐4	ein	ΔGReak<0	(‐1203	kJ/mol).	Die	Daten	zur	Berechnung	der	Gibbs‐Energie	
beruhen	 auf	 den	Daten	 aus	ROBIE	&	HEMINGWAY[320],	 CUBID	 et	 al.[321],	 FABRICHNAYA	 et	
al.[322,	323]	und	BARIN[324].	
















einander	 verwachsen	 vor,	wie	 es	 bereits	 aus	 den	Untersuchungen	der	 korrodierten	MSZ‐
Schieberplatte	von	der	Forsterit‐Phase	und	der	Spinell‐Phase	bekannt	ist.	























































































folglich	 die	 Destabilisierung	 stoppt.	 Dies	 ist	 besonders	 bei	 der	 sehr	 reaktionsträgen	NAS‐





















beim	 Vergleich	 der	 NAS‐	 mit	 der	 CAS‐
Schmelze.	Die	NAS‐Schmelze	hat	den	nomi‐
nell	 höchsten	 SiO2‐Gehalt	 hat	 aber	 auch	
eine	 sehr	 hohe	 Viskosität.	 Die	 CAS‐
Schmelze	hingegen	hat	50	%	weniger	SiO2	
und	eine	deutlich	niedrigere	Viskosität,	was	
zu	 schnelleren	 Diffusionsprozessen	 und	






der	 unterschiedlich	 starken	 stabilisator‐
verlustbedingten	Transformation	in	die	m‐
ZrO2‐Phase	(Abb.	6.4‐30	a)	und	sind	somit	
direkt	 vom	 Stabilisatortyp	 abhängig.	 Die	
Unterschiede	 in	 der	 Infiltration	 (Abb.	
6.4‐30	b)	werden	in	erster	Linie	durch	das	






auch	 indirekt	 vom	 Stabilisatortyp.	 Aber	
auch	die	Korngröße,	die	Porosität	und	die	
Viskosität	 der	 Schmelze	 beeinflussen	 den	
Infiltrationsprozess	 und	 somit	 die	 Korro‐
sion	(siehe	folgende	Kapitel).	Die	Auswer‐
tungen	von	Korrosionsbeständigkeitstests	









Abb.  6.4‐30: Vergleich der  YSZ‐Proben  (blau) mit den MSZ‐
Proben (orange) im Kontakt zu den sauren Schmelzen NAS & 
CAS und den basischen CMAS‐Schmelzen. (a) Transformation‐











verhalten	 des	 entsprechenden	Materials.	 Eine	 besonders	 kleine	 Korngröße	 hat	 eine	 hohe	
























Messwerte	 aus	 den	 Ausgangsmaterialien	 vor	 den	 Tiegelexperimenten	 handelt.	 Die	 in	 den	
SEM‐Bildern	gezeigten	Gefüge	können	durchaus	von	diesen	Werten	abweichen,	da	es	wäh‐
rend	des	Versuchs	zu	einer	weiter	fortschreitenden	Kornreifung	kommt,	die	in	einigen	Fällen	


















beschrieben	unterscheidet	 sich	der	Korrosionsprozess	 von	 niedrig	 Y2O3‐stabilisierten	und	
hoch	Y2O3‐stabilisierten	ZrO2‐Materialien.	Dadurch	dass	der	Korrosionsprozess	dieser	Mate‐




















Beim	 SG3Y‐Material	 verhält	 es	 sich	 tendenziell	 ähnlich,	 allerdings	 bei	 insgesamt	 deutlich	
schwächer	ausgeprägten	Korrosionserscheinungen.	Das	Ausgangsmaterial	mit	~1	µm	Korn‐








liche	 Verbesserung	 der	 Korrosionsresistenz,	 auch	 wenn	 die	 gemessene	 Materialquellung	
nicht	merklich	niedriger	ist.	Die	Infiltrationstiefe	ist	um	das	10‐fache	gesunken	und	auch	die	





































durch	den	Sinterschritt	bei	höherer	Temperatur	und	 längerer	Haltezeit	 zu	 einer	Kornver‐
gröberung	 gekommen	 ist.	 Diese	 reduziert	 die	 Korngrenzphasenkonzentration,	 welche	 als	
Wegbarkeiten	 für	 die	 infiltrierende	 Schmelze	 dient.	 Zusätzlich	wird	 das	 Oberfläche/Volu‐






















gungen	 vollständig	 umgewandelt	 wurden.	 Die	 im	 Kontakt	 zu	 den	 Körnern	 stehende	
SiO2+Al2O3+MgO‐haltige	Schmelzphase	interagiert	mit	den	ZrO2‐Körnern	und	laugt	das	CaO	
aus.	 Die	 Autoren	 gehen	 von	 einer	 direkten	 Überführung	 der	 kubischen	 in	 die	 monokline	
Phase	aus.	Diese	Aussage	stützt	sich	alleine	auf	EDS‐Elementverteilungsmappings	und	EDS‐






















Abstand	zum	Material‐Schmelz‐Kontakt	beobachtet	werden.	Dadurch	 ergibt	 sich	eine	 gra‐
dierte	kornübergreifende,	sowie	korninterne	Korrosionsabfolge.	Durch	die	starke	Infiltration	
















































stetig	 fortschreitende	Stabilisatorauslaugung	 zurückzuführen,	 sondern	vielmehr	durch	die	











































































































Die	mit	 6	wt%	Y2O3	 stabilisierten	 PSZ/TZP‐Proben	 IBU3Y	 und	 SG3Y	 im	Kontakt	 zur	 CAS‐
Schmelze	sind	in	Abb.	6.4‐32	dargestellt.	Bereits	das	Schliffbild	zeigt	extreme,	makroskopisch	
sichtbare	Unterschiede.	Bei	dem	IBU3Y‐Material	ist	es	zu	einer	regelrechten	Aufschäumung	


























dung	 an	 die	 Oberfläche	 haben	 (keine	 offene	 Porosität)	 bzw.	 wenn	 der	 Weg	 durch	
Schmelzphase	 und/oder	 ineinander	 verkeilte	Körner	 blockiert	wird.	 Je	 größer	 die	Körner	
sind	desto	energieaufwendiger	ist	deren	Verschiebung.	Größere	Körner	haben	mehr	Kontakt‐
































































































































NAS‐Schmelze	 (θ	 30°).	 Die	
starke	Durchsetzung	mit	Luft‐
blasen	 nach	 12	h	 bei	 1600°C	







zu	 erkennen,	 die	 sich	 durch	



























abhängig	 ist,	 sondern	 maßgeblich	 durch	 die	 Diffusion	 des	 gelösten	 ZrO2	 in	 die	 gesamte	
Schmelze	bestimmt	wird.	Die	rechnerische	Grundlage	der	Materialkorrosion	basiert	auf	der	
Noyes–Whitney‐Gleichung[325]	 (Gl.	 6.4‐6),	 die	 die	 Korrosionsrate	 in	 Abhängigkeit	 vom	Ab‐
transport	des	gelösten	Stoffes	beschreibt.	
Gl.6.4‐6	 	 	 	 ܺ ൌ ሺܥ௦ െ ܥ଴ሻ ∙ ஽ௗ	
Dabei	ist	X	die	Korrosionsrate,	Cs	die	Sättigungskonzentration	des	Stoffes	in	der	Schmelze,	C0	

















































































































































che	 viskosen	 und	 unterschiedlich	 stark	 benetzenden	 Schmelzen	 bei	 1600°C	 sind	 in	 Abb.	
6.4‐49	dargestellt.	Dabei	gilt,	je	viskoser	und	schlecht	benetzender	eine	Schmelze	ist,	desto	




Die	 Y2O3‐Löslichkeit	 ist	 mit	
~6	wt%	in	der	CAS‐Schmelze	






tigungswerte	 um	 5	wt%	 auf‐
weisen.	 Dies	 ist	 auf	 die	 er‐
höhte	 Diffusion	 des	 ausge‐
laugten	 Y2O3	 in	 die	 freie	
Schmelze,	bedingt	durch	eine	












































peraturfenstern	 keine	 Beeinflussung	 des	 Benetzungsverhalten	 festgestellt	 werden	 (siehe	
Tab.	5.2‐2),	weshalb	eine	Beeinflussung	der	Korrosionskinetik	lediglich	auf	Viskositätsunter‐
schiede	und	ggf.	abweichende	Löslichkeitsprodukte	zurückzuführen	ist.	
















































































Ziel	der	Versuchsreihen	bei	 niedrigeren	Temperaturen	 (1400°C)	war	es,	 die	Diffusionsge‐

































gen,	 dass	 sich	 die	Korrosionsprozesse	





ßeren	Rand	der	 inneren	 Schicht	 kom‐
plett	aufgelöst	wird,	dabei	Y2O3	an	die	
Schmelze	abgibt	und	wieder	direkt	als	
vorgelagertes	 t‐ZrO2	 ausfällt.	 Die	 t‐
ZrO2‐Phase	wächst	dabei	bevorzugt	an	
den	Eckpunkten	der	c‐ZrO2‐Körner	auf.	





































6.4.3.3	 „Einfluss	 Stabilisatorgehalt“).	 Es	 liegt	 somit	 eine	 sekundäre	 Stabilisierung	 durch	
Schmelzkomponenten	(Fremdstabilisierung)	vor,	wie	sie	auch	bereits	im	Schieberplattenma‐




































zeigt	 das	 IBU10Mg‐Material	 im	Kontakt	 zu	 den	beiden	CMASs‐Schmelzen	bei	 1400°C	 und	


























































trachtet	werden.	 Anhand	der	 im	Rahmen	dieser	 Arbeit	 durchgeführten	Korrosionsexperi‐
mente	wird	zunächst	(1)	der	Einfluss	der	„Basizität“	auf	die	CaO‐Aufnahme	in	die	ZrO2‐Struk‐
tur	betrachtet.	Daran	anschließend	wird	(2)	die	Basizitätsabhängigkeit	der	Infiltration	und	






bilisiertem	ZrO2	 im	Kontakt	 zu	silikatischen	Schmelzen.	PARK[309]	hat	 in	 seiner	Arbeit	von	
2007	 thermodynamische	 Berechnungen	 zum	 Thema	 CaZrO3‐Bildung	 im	 CaO‐MgO‐
SiO2+CaF2+ZrO2	System	durchgeführt,	die	ebenfalls	experimentell	überprüft	wurden.	Dabei	
konnte	der	Autor	zeigen,	dass	die	CaZrO3‐Bildung	sehr	stark	von	dem	CaO/SiO2	Verhältnis,	














































  Oxide in [wt%]    
Schmelze  CaO  SiO2 Al2O3  MgO Fe2O3 MnO NiO Cfrei Cfrei/S  Cfrei/Ckomp
                     
CAS  20,16  43,19 36,65  ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ 0 0   
CMAS  33,13  48,13 11,86  6,94 ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ 26,59 0,55   
CMAS+  29  44  11  6 8 ‐‐‐ 2 19,75 0,45   
Syn.S.  32,4  23,5 12,5  5,4 17,5 8,9 ‐‐‐ 19,37 0,82   
                     
  Oxide in [mol%]    
CAS  25  50  25  ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐   1,0 
CMAS  35,3  48,13 6,96  9,62 ‐‐‐ ‐‐‐ ‐‐‐   4,072
CMAS+  32,67  46,26 6,81  9,4 3,61 ‐‐‐ 1,69   2,135






















mit	 CaO‐haltigen	 Schmelzen	 beo‐
bachtet	 werden.	 In	 den	 einzelnen	





gungen	 zwischen	 Schmelze	 und	
ZrO2‐Körner	 schließen	 lässt.	 Bei	
Vergleich	 der	 unterschiedlichen	
Schmelzen	fällt	auf,	dass	es	z.T.	deut‐
liche	 Unterschiede	 in	 den	 gelösten	
CaO‐Gehalten	der	ZrO2‐Körner	gibt.	
Nach	 PARK[309]	 hängt	 dies	 mit	 der	
Basizität	 bzw.	 dem	 C/S‐Verhältnis	
der	 Schmelze	 zusammen.	 Da	 nicht	
alles	 CaO	 für	 den	 Einbau	 ins	 ZrO2‐
Gitter	zur	Verfügung	steht,	wurden	
die	 nominellen	 C/S‐Verhältnisse	







































































































sehr	 großen	Einfluss	 auf	die	Viskosität	 (siehe	Kapitel	 4.6),	 beeinflussen	 aber	die	Basizität	
nicht,	da	diese	temperaturunabhängig	ist.	
Die	unterschiedlichen	Konzentrationen	der	im	ZrO2‐Gitter	gut	löslichen	Komponenten	CaO,	
MgO	 aber	 auch	 Fe2O3	 und	 NiO	 beeinflussen	 die	 Reaktivität	 der	 Schmelzen	 und	 somit	 die	




























eine	 Rolle	 spielt.	 Dies	 bedeutet,	 dass	 die	 chemische	 Zusammensetzung	 (Basizität)	 der	
Schmelze	zwar	die	Basis	für	den	Korngrenzauflösungsprozess	darstellt,	der	eigentliche	Infilt‐































die	 Glasstrukturanalysen	 mittels	 Raman‐Spektroskopie	 (siehe	 Kapitel	 4.7)	 gezeigt	 haben.	
Dementsprechend	sinkt	die	Löslichkeit	mit	steigender	Basizität	(Abb.	6.4‐63	links)	bzw.	steigt	
mit	 dem	 Gehalt	 an	 netzwerkbildenden	 und	 stabilisierenden	 Komponenten	 (Abb.	 6.4‐63	
rechts).	Aufgrund	der	negativen	Steigung	im	Y2O3‐Basizität‐Plot	(Abb.	6.4‐63	links)	wird	ver‐
mutet,	dass	die	Höhe	der	Y2O3‐Löslichkeit	in	der	Schmelzstruktur	durch	die	sauren,	netzwerk‐
bildenden/‐stabilisierenden	 Komponenten	 (SiO44‐	 und	 AlO45‐)	 beeinflusst	 wird.	 Eine	 hohe	
thermodynamische	Affinität	von	SiO2	bzw.	Al2O3	Verbindungen	mit	Y2O3	einzugehen,	wurde	



















































































Das	 Ziel	 dieses	 Projektes	 war	 die	 Untersuchung	 des	 genauen	 Korrosionsfortgangs	 unter‐




























































bruchs	 wurde	 davor	 zur	 genaueren	 Charakterisierung	 abgezweigt	 und	 mittels	

















































rimente	erste	Einblicke	 in	das	 Infiltrationsverhalten	des	aufliegenden	Schmelztropfens	 ins	
ZrO2‐Material.	In	Abhängigkeit	von	der	Schmelzviskosität,	dem	Mikrogefüge	der	Keramik	und	
dem	 Benetzungsverhalten	 ergaben	 sich	 dabei	 erste	 Korrosionsindikatoren	 für	 die	 unter‐
schiedlichen	Material‐Schmelz‐Kombinationen.	
Das	 Benetzungsverhalten	 hängt	 unter	 anderem	 von	 der	 Porosität,	 der	 Korngröße	 (Korn‐
grenzphasen‐konzentration)	und	dem	Stabilisatortyp	ab.	 Insbesondere	die	Korngröße	und	
der	Stabilisatortyp	spielen	eine	große	Rolle.	Eine	Erhöhung	der	Korngröße	bzw.	Verringerung	





































































gen	 auftreten,	 wurde	 eine	 verschlissene	Mg‐ZrO2	 Schieberplatte,	 die	 zur	 Regulierung	 des	
Schmelzflusses	im	Eisen‐	oder	Schlackensteiger	verwendet	wurde,	analysiert.	Die	Korrosion	
beschränkt	sich	im	Wesentlichen	auf	die	MgO‐Auslaugung	in	die	Schmelzphase,	den	im	Ge‐
































2)	 Ein	weiteres	 Ziel	war	 es	 diese	Korrosionsvorgänge	 in	Abhängigkeit	 von	Materialeigen‐
schaften	wie	Stabilisatorgehalt,	‐typ,	Korngröße	und	Porosität	aber	auch	in	Abhängigkeit	von	










































äußeren	 Schicht	 spielt	 der	 Abtransport	 (Diffusion)	 des	 gelösten	 Materials	 in	 die	 freie	















vom	Stabilisatortyp,	 vom	Stabilisatorgehalt,	 von	der	Porosität	und	von	der	Korngröße,	 im	
Kontakt	zu	Schmelzen	unterschiedlicher	Viskosität	und	Basizität	bei	unterschiedlichen	Tem‐





Sehr	 große	 Auswirkungen	 auf	 den	 Korrosionsprozess	 (InfiltrationPhasentransforma‐
tionMaterialzersetzung)	haben	die	Korngröße	und	der	verwendete	Stabilisator[328],	wie	es	
bereits	die	Benetzungsexperimente	gezeigt	haben.	Insbesondere	bei	den	ausgangs	sehr	fein‐


















Resistenz	 gegen	 eine	 Destabilisierung	 und	 den	 korrosionsverlangsamenden,	 zusätzlichen	
Transformationsschritt	(c‐ZrO2t‐ZrO2)	über	Auflösung	und	Wiederausfällung	zurückzufüh‐
ren	ist.		













CMAS‐	 und	 CMAS+‐Schmelze	 (1600°C)	 ist	 es	 zu	 keiner	Ausbildung	 der	 typischen	Doppel‐
schicht	gekommen.	Es	sind	lediglich	Korrosionsauswirkungen	zu	erkennen,	die	mikrostruk‐
turell,	chemische	als	auch	phasenanalytisch	der	inneren	Korrosionsschicht	sehr	ähneln.	Die	






























































































































fluss	 einer	 CO2‐Atmosphäre	 auf	 das	 Benetzungsverhalten	 von	 silikatischen	 Schmelzen	 auf	
ZrO2‐Substraten	doch	noch	untersuchen	zu	können,	sind	Versuche	mit	künstlich	vorkorro‐
dierten,	monoklin‐umgewandelten	PSZ‐Proben	notwendig,	da	bei	 Ihnen	der	Effekt	 auf	die	
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